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Kurzfassung
Diese Arbeit befasst sich mit unterschiedlichen werkstoffwissenschaftlichen Fragestellun-
gen auf dem Gebiet der magnetokalorischen Kühlung. Magnetokalorische Materialien, z.B.
(Mn,Fe)2(P,Si)- oder La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen, erwärmen sich bzw. kühlen ab, wenn
das Material unter adiabatischer Prozessführung und einer Umgebungstemperatur nahe
der magnetischen Phasenübergangstemperatur einem externen Magnetfeld ausgesetzt bzw.
daraus entfernt wird. Der magnetokalorische Effekt (MKE) von Materialien kann, bei zy-
klischer Wiederholung von Magnetisierung und Entmagnetisierung, in einer Wärmepumpe
genutzt werden, um Wärme von einer Substanz oder einem Raum abzuführen. Ein Wär-
metauscher aus magnetokalorischem Material – der magnetokalorische Regenerator – ist,
neben einem Magnet- und Pumpensystem, das essenzielle Bauteil in magnetokalorischen
Wärmepumpen und Kältemaschinen.
Regeneratoren können aus Schichten unterschiedlicher Pulverchargen eines magnetokalo-
rischen Materials bestehen, dass mit einem Polymer gebunden wird. Der Aufbau von kon-
ventionellen (Mn,Fe)2(P,Si)-Pulverschüttungen wird in der vorliegenden Arbeit anhand
zerstörungsfreier Röntgencomputertomographie überprüft. Neben individuellen Merkma-
len einer Pulvercharge, können entlang der Schichtstapelrichtung auftretende Porositäts-
variationen zur Detektion von Schichten genutzt werden. Weiterführend werden magne-
tische Wechselwirkungen der einzelnen Partikel und Schichten in einem (Mn,Fe)2(P,Si)-
Regenerator mittels magneto-optischer Bildgebung untersucht.
In La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen geht der MKE mit einer zusammensetzungsabhängigen
Volumenänderung der Elementarzelle einher, die das Material unter Umständen katastro-
phal versagen lässt. Die Festigkeit der Legierung spielt sowohl für die Langzeitstabilität als
auch die Verarbeitung mit Maschinen eine wesentliche Rolle. Im Rahmen der Arbeit wurde
eine intermetallische LaFe10,2Si1,8-Legierung auf unterschiedlichen Längenskalen mechani-
schen Prüfungen unterzogen. Die Festigkeit ist von inneren Defekten (Mikrorisse, Zweit-
phasen) beeinflusst, weshalb Druckversuche zur Eigenschaftsbestimmung ungeeignet sind.
Lokale Härtemessungen hingegen erlauben eine Abschätzung der intrinsischen Festigkeit
der magnetokalorischen Hauptphase von 2 GPa. Damit lassen sich Experimente zur Lang-
zeitstabilität unter wiederholt induziertem Phasenübergang erklären.
Abschließend wird ein Verfahren demonstriert, dass es ermöglicht magnetokalorische Kom-
positdrähte mit einem La(Fe,(Co),Si)13-Kern und einer rostfreiem Stahlhülle herzustellen.
Drahthalbzeuge sind Geometrien, die bisher nicht für den Aufbau von Regeneratoren in
Erwägung gezogen wurden, da sie nicht herstellbar waren. Drähte bieten ein hohes Maß
an Anordnungsfreiheit und bereichern die Vielfalt möglicher Regeneratorgeometrien. Das
Material wird durch die Stahlhülle sowohl vor chemischen Einflüssen geschützt, als auch
mechanisch stabilisiert, und mit Kernvolumenanteilen von bis zu ∼ 60 vol% sind die Drähte
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Fast 17 % der weltweit jährlich erzeugten Elektrizität wird für Klimatisierungs- und Kühl-
zwecke aufgewendet, z.B. zur Klimatisierung von Räumen, zur Kühlung von Lebensmit-
teln und Medikamenten oder Prozessen und technischen Geräten [1]. Die Nachfrage nach
Kühllösungen steigt stetig an, der länderspezifische Bedarf ist aber auch von der konkre-
ten geografischen Lage abhängig und variiert [2]. Die Schlüsseltechnologie Kühlung ist ein
Wirtschaftsfaktor und bedient einen großen Markt, z.B. werden derzeit etwa 1,5 Milliarden
Kühlschränke [3] und 1,5 Milliarden Klimaanlagen [2] weltweit betrieben. Das Potential
mit effizienter Kühltechnologie Energie zu sparen ist hoch [4].
Innovative Kühlkonzepte, die den magnetokalorischen Effekt (MKE) von speziellen Le-
gierungen ausnutzen um effektive Wärmepumpen zu konstruieren, könnten konventionelle
Kompressionskältemaschinen zukünftig ablösen [5]. Anstatt ein Prozessgas adiabatisch zu
entspannen und die dafür nötige Wärme einer zu kühlenden Substanz zu entziehen, wird
bei magnetokalorischen Kältemaschinen ein magnetischer Festkörper als Kühlmittel ge-
nutzt, dass unter adiabatischen (Ent-)Magnetisierungsvorgängen jeweils Wärme aufnimmt
oder abgibt, die über ein Wärmeaustauschmedium in ein jeweils kaltes oder heißes Reser-
voir geleitet wird. Obwohl seit 1997 enorm viel Grundlagen-, Material- und Anlagenfor-
schung auf dem interdisziplinären Fachgebiet der magnetokalorischen Kühlung betrieben
wird [6] und 2015 sogar ein erster Prototyp der Industrie als „umweltfreundlicher, leiser und
bis zu 35 % energieeffizienterer1 Weinkühler“ auf der International Consumer Electronics
Show CES (Las Vegas, USA) als Gemeinschaftsprojekt der Firmen Haier, Astronautics
und BASF vorgestellt wurde [7], ist ein kommerzieller Vertrieb dieser Technologie bisher
nicht eingetreten.
Neben einem hohen MKE müssen zahlreichen weitere Anforderungen von einem magneto-
kalorischen Material erfüllt werden, z.B. muss es formbar sein, um einen Wärmeaustauscher
– den magnetokalorischen Regenerator – daraus fertigen zu können. Die überschaubare
Anzahl bisher entdeckter, geeigneter Legierungen und die wirtschaftlichen Ansprüche der
Industrie finden ihre Schnittmenge im Wesentlichen in den Legierungen (Mn,Fe)2(P,Si)
und La(Fe,(Co),Si)13 bzw. La(Fe,Mn,Si)13H [5]. Beide Legierungen sind aber spröde und
nicht zur Umformung geeignet [8, 9]. Außerdem sind sie korrosionsanfällig, was für einem
Betrieb mit flüssigen Wärmeaustauschmedium bedacht werden muss [10]. Mit dem ho-
hen MKE der Legierungen geht auch eine starke Veränderung der Gitterparameter der
Einheitszelle einher, es kommt also zu einer Volumenänderung, die das Material unter
1Im Vergleich zu konventionellen Kompressionskältemaschinen.
1
2 Kapitel 1 – Einleitung und Motivation
Umständen katastrophal versagen lässt [11, 12]. Deshalb halten viele Forschungsgruppen
den Ansatz zur Fertigung von Kompositen für einen aussichtsreichen Weg, wobei ein zwei-
ter Werkstoff, im Verbund mit dem magnetokalorischen Material, positive Eigenschaften
einbringt [5]. So werden beispielsweise Komposite aus beschichteten Partikeln [13] oder
Partikel-Polymermatrix-Platten [14] hergestellt, um der Formbarkeit von filigranen, kom-
plexen Wärmeaustauschgeometrien und den mechanischen sowie chemischen Anforderun-
gen gerecht zu werden.
Zimm et al. [15] und seine Kollegen der Firma Astronautics formulieren die aktuell größten
Herausforderungen für den kommerziellen Durchbruch der magnetokalorischen Kühlung
2018 folgendermaßen: es müssen Materialien mit höheren MKE entdeckt und wirtschaftli-
che Verarbeitungstechniken entwickelt werden, die es erlauben Regeneratoren mit geringem
hydraulischen Durchmesser zur Förderung des Wärmeaustauschs zu fertigen. Außerdem
müssen die Geometrien chemisch resistent und mechanisch langzeitstabil sein, um auch
nach Millionen von magnetischen Zyklen einsatzfähig zu sein.
Bis auf die Entdeckung neuer Materialien mit sehr hohem MKE kommt diese Arbeit den
von Zimm et al. benannten Forschungsschwerpunkten im Wesentlichen nach und liefert
neue Ideen zur Herstellung von magnetischen Regeneratoren. Zunächst werden aber in
Kapitel 4 konventionelle magnetokalorische Regeneratoren auf Basis von (Mn,Fe)2(P,Si)-
Pulverschüttungen zerstörungsfrei mittels Röntgencomputertomographie untersucht. Die
Regeneratoren wurden von der Firma BASF New Business im Rahmen eines Industrie-
projektes zur Verfügung gestellt. Es handelt sich dabei um ein ähnliches Material und
Regeneratordesign, dass auch bei dem Weinkühler (CES 2015) eingesetzt wurde [7]. Pul-
verschüttbetten sind komplexe Geometrien, bestehend aus Millionen einzelner Partikel der
Größenordnung 100 µm. Der Zusammenhalt des Pulverhaufwerkes ist durch einen Anteil
an Polymerbinder gegeben. Unterschiedliche Pulverchargen mit einer nominellen Umwand-
lungstemperatur Tt werden als geordnete Tt-Schichten gestapelt, um die Kühlleistung des
Regenerators zu erhöhen [16]. Eine Vermischung von Schichten ist unbedingt zu vermeiden
[17]. Die zuverlässige Detektion der Schichten ist eine herausfordernde Aufgabe, da sich
unterschiedliche Pulverchargen chemisch stark ähneln und auf Basis ihrer Röntgenabsorp-
tionseigenschaften keine Differenzierung möglich ist. In dieser Arbeit wurden Bildanaly-
semethoden entwickelt, um die Schichten anhand von spezifischen Pulvermerkmalen und
Porositätsvariationen dennoch detektieren zu können.
In Kapitel 4 wurde außerdem ein magneto-optischer Versuchsaufbau realisiert, um magne-
tische Wechselwirkungsvorgänge von Partikeln untereinander aber auch von nebeneinander
liegenden Tt-Schichten zu untersuchen. Die magnetischen Umwandlungsvorgänge von para-
zu ferromagnetisch und umgekehrt werden temperaturabhängig beobachtet, aufgezeichnet
und statistisch ausgewertet. Es erfolgt ein Vergleich der magneto-optischen Messdaten
zu integralen Magnetisierungsmessungen der gleichen Pulverprobe mittels konventioneller
Magnetometrie.
In Kapitel 5 und 6 steht das Legierungssystem La(Fe,(Co),Si)13 im Mittelpunkt. Obwohl
die mechanischen Eigenschaften magnetokalorischer Legierungen für die maschinelle Verar-
beitung und die Langzeitstabilität im zyklischen Betrieb einer Wärmepumpe eine tragende
Rolle spielen, wurden La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen selten mechanischen Prüfungen unter-
zogen. Publizierte Festigkeitswerte chemisch ähnlicher Legierungen unterscheiden sich zum
Teil stark oder sind gar kontrovers [18–20]. Um etwas Licht auf dieses Gebiet der Magneto-
kalorik zu werfen, werden in Kapitel 5 die mechanischen Eigenschaften einer LaFe11,2Si1,8
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Legierung auf unterschiedlichen Längenskalen geprüft, statistisch ausgewertet und die int-
rinsische Festigkeit der 1:13-Hauptphase ermittelt. Anhand der Daten können thermische
Zyklierungsversuche erklärt werden, bei denen wiederholt magnetische Phasenumwand-
lungen induziert werden und das Material katastrophal fragmentiert.
In Kapitel 6 wird mit Rundhämmern ein Verfahren präsentiert, um dünne magnetoka-
lorische Kompositdrähte mit einem La(Fe,Co,Si)13-Kern und einer rostfreiem Stahlhülle
herzustellen. Ein mit La(Fe,Co,Si)13-Pulver gefülltes Stahlrohr wird dafür inkrementell ver-
jüngt, bis ein gewünschter Enddurchmesser erreicht oder das Umformvermögen erschöpft
ist. Der Prozess wird dabei hinsichtlich der Umformbarkeit unterschiedlicher Pulver und
Pulverdichten, des maximal möglichen Kernvolumenanteils oder des minimal erreichbaren
Enddurchmessers sowie der Wärmebehandlung des umgeformten Halbzeugs zur Maximie-
rung des MKE untersucht. Mit Drähten als Halbzeug können Regeneratorgeometrien kon-
struiert werden, die vorher nicht oder schwieriger realisiert werden konnten, was jedoch




In diesem Kapitel sind theoretische Hintergründe zum magnetokalorischen Effekt (MKE),
zu typischen magnetokalorischen Legierungen und zur praktischen Anwendung des MKE
in magnetokalorischen Kühlsystemen zusammengefasst.
2.1 Der magnetokalorische Effekt
Die Grundlage magnetokalorischer Kühlsysteme bildet der MKE, der die thermische Re-
aktion eines magnetischen Materials auf eine externe Magnetfeldveränderung beschreibt.
Unter adiabatischen Bedingungen äußert sich dies in einer feldabhängigen Temperaturän-
derung des Materials, einer Erwärmung bzw. Abkühlung [16]. Weiss und Piccard beobach-
ten diesen Effekt erstmals 1917 an Nickel und bezeichneten ihn als „magnetokalorisches
Phänomen“ [21]. Generell ist der MKE in allen magnetischen Materialien vorzufinden
und im Bereich der materialspezifischen Übergangstemperatur Tt des magnetischen Pha-
senübergangs maximal. Bei ferromagnetischen Materialien ist dies zum Beispiel die Curie-
Temperatur TC beim Übergang vom ferro- zum paramagnetischen Zustand und umgekehrt.
Zur Realisierung von Kühlsystemen mit maximalen MKE muss die Übergangstemperatur
des magnetokalorischen Kühlmittels in der Nähe des Arbeitsbereiches, z.B. der Raumtem-
peratur bei konventionellen Kühlschränken, liegen [22]. Je nachdem, ob die Temperatur
eines magnetokalorischen Materials beim adiabatischen Entmagnetisieren sinkt oder steigt,
wird der MKE konventionell oder invers genannt [23].
Der thermodynamische Ursprung des MKE liegt in der Änderung der Entropie eines ma-
gnetischen Körpers durch Anlegen bzw. Entfernen eines äußeren Magnetfeldes in der Nähe
seiner Übergangstemperatur Tt begründet [16]. Nach Boltzmann ist die Entropie ein sto-
chastischer Ausdruck für den Makrozustand eines Systems, dass aus vielen Teilchen besteht
[24]. Alle Teilchen haben gewisse Freiheitsgrade innerhalb des Systems, z.B. die magneti-
sche Ausrichtung der Spins im Raum, und erzeugen somit viele mögliche Mikrozustände
des Systems. Die Anzahl aller denkbaren Mikrozustände, die einem Makrozustand zuge-
ordnet werden können, ist ein Maß für die Entropie des Makrozustandes [24]. Die Entropie
ist dann hoch, wenn ein Makrozustand mit vielen Mikrozuständen beschrieben werden
kann. Die Gesamtentropie eines abgeschlossenen Systems setzt sich aus verschiedene Bei-
trägen zusammen, z.B. der magnetischen Entropie und der Gitterentropie.
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Bei der phänomenologischen Betrachtung des MKE wird der magnetische Entropiebeitrag
eines magnetokalorischen Körpers durch Anlegen eines Magnetfeldes gesenkt, da sich die
magnetischen Momente entsprechend der Feldrichtung ausrichten und damit die Anzahl
möglicher Mikrozustände sinkt. In einem adiabatischen Systemen wird keine Energie mit
der Umgebung ausgetauscht und die Gesamtentropie bleibt konstant. Es muss also ein an-
derer Entropiebeitrag des Systems entsprechend erhöht werden. In diesem Fall ist das die
Gitterentropie, also stärker schwingende Atome, was als Temperaturanstieg wahrgenom-
men wird. Auf diesen Zusammenhang wird im folgenden Abschnitt detailliert eingegangen.
2.1.1 Thermodynamische Grundlagen des magnetokalorischen Effektes
Die thermodynamische Beschreibung des magnetokalorischen Effektes in diesem Kapitel
beruht auf den Referenzen [5, 16, 22].
Entsprechend des ersten Hauptsatzes der Thermodynamik ist die Energie in einem ab-
geschlossenen System konstant. Unterschiedliche Energieformen können aber ineinander
umgewandelt werden, z.B. die Arbeit W in Wärme Q und umgekehrt. Zur thermodyna-
mischen Beschreibung der magneto-thermischen Vorgänge innerhalb eines magnetischen
Materials unter Einfluss einer äußeren Magnetfeldstärke H bzw. Magnetfeldflussdichte
B = µ0H mit der magnetischen Feldkonstante µ0, wird die innere Energie U des Systems
als Funktion der Gesamtentropie S, des Volumens V und des magnetischen Moments m
betrachtet:
U = U(S, V, m) (2.1)
Das totale Differenzial der inneren Energie U für magneto-thermische Vorgänge in einem
abgeschlossenen System lautet:
dU = δQ − δW = TdS − pdV + µ0Hdm (2.2)
wobei T die absolute Temperatur und p den Druck bezeichnet. Das thermodynamische
Verhalten des Systems, also ob ein bestimmter Zustand eintritt oder nicht, wird mit der
freien Gibbs-Energie G als Funktion von T , p und H beschrieben:
G(T, p, H) = U − TS + pV − mµ0H (2.3)
Durch Bildung des totalen Differenzials und Einsetzen von 2.2 ergibt sich:
dG = V dp − SdT − mµ0dH (2.4)
Die folgenden partiellen Differenzialquotienten des totalen Differenzials von G für S, V
und m ergeben sich, wenn T , p und H jeweils konstant bleiben:
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Bei konstantem Druck p kann das totale Differenzial der freien Gibbs-Energie 2.4 demnach












und entsprechend des Satzes von Schwartz, als Gültigkeitskriterium für ein totales Diffe-






























die den Zusammenhang zwischen der Entropieänderung eines Systems, aufgrund einer Ver-
änderung der äußeren Magnetfeldstärke, und der Veränderung des temperaturabhängigen
magnetischen Moments widerspiegelt.
Um nun noch den Zusammenhang zwischen der magnetfeldinduzierten Entropieänderung
und der Temperaturänderung des Systems herzustellen, sei das totale Differenzial der
Entropie S eines magnetischen Systems als Funktion von T , p und H gegeben:
























wobei δQ diejenige Wärmemenge ist, welche die Systemtemperatur um dT ändert. Mit




















Unter adiabatischen Bedingungen1, konstantem Druck p (isobar, dp = 0) und konstanter
Entropie S (isentrop, dS = 0) ergibt sich die Temperaturänderung dT eines magnetischen









1Ein Wärmeaustausch mit der Umgebung ist dem System nicht gestattet. Die Energie verbleibt im
System, dQ = 0.
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Die Integration der Gleichungen 2.10 und 2.16 führt zu:


















Die isotherme Entropieänderung ∆Siso(H, T ) und die adiabatische Temperaturänderung
∆Tad(H, T ) sind beides charakteristische Größen eines magnetokalorischen Materials. Um
das magnetokalorische Verhalten eines Materials vollständig beurteilen zu können, sollten
diese beiden Größen immer zusammen angegeben werden. Ein gutes magnetokalorisches
Material zeigt eine betragsmäßig hohe ∆Siso(H, T ) und eine hohe ∆Tad(H, T ). In der
Praxis wird meist mit massen- oder volumenbezogenen spezifischen Größen gerechnet, also
mit der Magnetisierung M und der spezifischen Wärmekapazität cH,p, weshalb sich jeweils
2.17 und 2.18 zur spezifischen isothermen Entropieänderung ∆siso(H, T ) und adiabatische
Temperaturänderung ∆Tad(H, T ) ergeben:


















Zur Veranschaulichung der Größen ∆Siso und ∆Tad ist die absolute Gesamtentropie S eines
magnetischen Systems für H0 = 0 und H1 > 0 in Abhängigkeit von der Temperatur T
aufgetragen, siehe Abbildung 2.1.1. Ausgehend von einer bestimmten Temperatur T0 sind
die Isotherme (∆Siso) und die Adiabate (∆Tad), die sich zwischen den Entropiekurven für
H0 = 0 und H1 > 0 aufspannen, eingetragen. T0 ist die Umwandlungstemperatur Tt, bei
welcher der MKE maximal ist.
     
    
   
   
   
   
   
   
   
   
   
   
   
   
   
    
    
    
    
    




   
   
   
   
   
   
   








   
   
   
   
    
     



















Abbildung 2.1.1: Schematische Darstellungen zum MKE in Materialien mit Übergang zweiter Ordnung,
z.B. Gd. Es ist die absolute Gesamtentropie S eines magnetischen Systems in Abhängigkeit von der
Temperatur T für zwei Magnetfeldstärken H0 = 0 und H1 > 0 gezeigt. An der Temperatur T0, die der
Umwandlungstemperatur Tt entspricht, sind die Isotherme (∆Siso) und Adiabate (∆Tad) eingezeichnet.
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Die absolute Gesamtentropie S des beschriebenen Systems setzt sich aus den entropischen
Beiträgen der magnetischen Ordnung SM, des Kristallgitters SG und der Elektronen SE
zusammen, siehe Gleichung 2.21. Unter der Annahme, dass der entropische Beitrag der
Elektronen vernachlässigbar gering ist (∆SE ∼ 0) [25, 26] und unter isentropen Bedin-
gungen (∆S = 0), kompensieren sich bei einer Magnetfeldveränderung die Beiträge ∆SM
und ∆SG, siehe Gleichung 2.22. Die Änderung von SG impliziert eine Veränderung der
Atomschwingungen, was als Temperaturänderung ∆Tad wahrgenommen wird.
S(H, T ) = SM(H, T ) + SG(T ) + SE(T ) (2.21)
∆S(H, T ) = ∆SM(H, T ) + ∆SG(T ) + ∆SE(T ) = 0
−∆SM(H, T ) = ∆SG(T )
(2.22)
Streng genommen gelten alle bisher geschilderten Zusammenhänge nur für konventionelle
magnetische Materialien mit einem Phasenübergang zweiter Ordnung, z.B. Gadolinium,
bei denen sich die thermodynamische Größen Magnetisierung, Volumen und Entropie in
Abhängigkeit von der Temperatur stetig ändern.
Magnetokalorische Materialien mit einem Phasenübergang erster Ordnung, also jene mit
unstetiger Veränderung der thermodynamischen Größen Magnetisierung, Volumen und
Entropie in Abhängigkeit von der Temperatur, zeigen meist einen besonders hohen MKE.
Für Materialien mit Übergang erster Ordnung ist die thermodynamische Beschreibung im
Vergleich zu Übergängen vom Typ zweiter Ordnung komplizierter. Sie zeigen am magne-
tischen Übergang eine simultan induzierte Strukturumwandlung, die einerseits zu einer
starken Veränderung der Magnetisierung in einem engen Temperaturintervall führt und
andererseits mit einem zusätzlichen Beitrag an latenter Wärme verbunden ist [27]. Mit
Strukturumwandlungen sind vor allem Veränderungen der örtlichen Atompositionen bzw.
Atomabstände gemeint, was zu einer Symmetrie- und Volumenädnerung der Elementar-
zelle führen kann. Der Beitrag zusätzlicher latenter Wärme kann sich, je nach Vorzeichen,
insgesamt positiv aber auch negativ auf die adiabatische Temperaturänderung ∆Tad des
MKE auswirken [25, 27]. Mit Gleichung 2.23 zur Beschreibung der latenten Wärme L, die
aus der Strukturumwandlung und einem dazugehörigen entropischen Beitrag ∆SS(H, T )
resultiert, ergibt sich Gleichung 2.21 und 2.22 zu Gleichung 2.24 und 2.25 mit ∆SE = 0
und ∆S = 0 [27]. Die Änderung von SG impliziert auch hier eine Veränderung der Atom-
schwingungen, was als Temperaturänderung ∆Tad wahrgenommen wird.
L = T∆SS(H, T ) (2.23)
S(H, T ) = SM(H, T ) + SG(T ) + SE(T ) + SS(H, T ) (2.24)
∆S(H, T ) = ∆SM(H, T ) + ∆SG(T ) + ∆SE(T ) + ∆SS(H, T ) = 0
−∆SM(H, T ) − ∆SS(H, T ) = ∆SG(T )
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Materialien mit magnetischen Übergängen erster Ordnung zeigen meist eine magnetische
Hysterese, die durch die Vorgänge der Phasennukleation, des -wachstums und der Existenz
eines Zweiphasengebietes gekennzeichnet ist [23]. Da die thermodynamischen Größen M ,
V und S bei der Tt eines magnetischen Materials mit Übergang erster Ordnung unstetig
sind, ist die Ableitung ∂M∂T bei Tt unendlich und die thermodynamische Beschreibung
mittels Maxwell-Beziehung, siehe Gleichung 2.10, ist unzureichend bzw. kann zu starken
Überschätzungen von ∆siso führen [28]. Um die spezifische Entropieänderung ∆st der
Phasenumwandlung bei der Tt korrekt zu berechnen, kann auf die Beschreibung mit der






die eine Phasenumwandlung von Phase A in Phase B beschreibt, wobei die Phasen in ei-
nem Zweiphasengebiet durch eine Phasengrenze getrennt vorliegen und koexistieren kön-
nen. Die Phasen A und B sind an der Phasengrenze im thermodynamischen Gleichgewicht.
Mit ∆M , der Differenz der Magnetisierungen der Phasen A und B, und dHdTt , was die Ver-
schiebung von Tt in Abhängigkeit vom Magnetfeld beschreibt, kann ∆st, die Differenz
der spezifischen absoluten Gesamtentropien der Phasen A und B bei Tt, berechnet wer-
den. Gleichung 2.26 ist ein Spezialfall der Maxwell-Beziehung bei dem die Annahme gilt,
dass die Magnetisierungen M der Phasen A und B von der Temperatur unabhängig sind
und sich M nur bei Tt sprunghaft verändert [29, 30]. Da bei realen magnetokalorischen
Materialien mit Phasenübergang erster Ordnung die Ableitung ∂M∂T bei Tt meist endlich
ist, kann die Maxwell-Beziehung auch für Materialien mit Übergang erster Ordnung zur
Bestimmung von ∆siso verwendet werden [28]. Dafür muss aber ein striktes Messprotokoll
eingehalten werden, um Magnetisierungsmessungen im Koexistenzbereich der Phasen A
und B zu vermeiden [28], worauf im folgenden Kapitel eingegangen wird. Die mit Glei-
chung 2.26 berechnete ∆st muss nicht unbedingt mit der aus der Maxwell-Beziehung be-
stimmten ∆siso übereinstimmen, da die Entropieänderung ∆st nur für Tt berechnet wird
und angrenzende Temperaturen nicht beachtet werden [30]. Der Wert ∆st ist daher im
Vergleich zu ∆siso meist unterschätzt. Im folgenden Kapitel wird auf die experimentelle
Bestimmung des MKE eingegangen.
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2.1.2 Experimentelle Bestimmung des magnetokalorischen Effektes
Zur Charakterisierung magnetokalorischer Materialien werden meist die folgenden Mate-
rialkenngrößen angegeben: die spezifische isotherme Entropieänderung ∆siso, die adiabati-
sche Temperaturänderung ∆Tad, die Übergangstemperatur Tt, die Sättigungsmagnetisie-
rung Msat, die spezifische Wärmekapazität cH,p und die Breite der thermischen Hysterese
bH. Messtechnisch zugänglich werden diese Kenngrößen mittels Magnetometrie (∆siso, Tt,
Msat, bH), Kalorimetrie (cH,p) oder speziell angepassten Messaufbauten (∆Tad).
Die isotherme Entropieänderung ∆siso wird entweder auf Basis von feldabhängigen Ma-
gnetisierungskurven M(H)T bei unterschiedlichen Temperaturen oder auf Basis von tem-
peraturabhängigen Magnetisierungskurven M(T )H bei verschieden Magnetfeldstärken be-
stimmt. Durch Anwendung der Maxwell-Beziehung, siehe Gleichung 2.19, kann auf die-
ser Datengrundlage ∆siso berechnet werden. Unter Beachtung eines Messablaufprotokolls,
dem sogenannten „Loop-Protokoll“ [28], dürfen auch Materialien mit magnetischem Pha-
senübergang erster Ordnung gemessen und mittels Maxwell-Beziehung ausgewertet werden
[28, 31]. Es muss dabei darauf geachtet werden, dass sich in der Probe kein Zustand der
Phasenkoexistenz etabliert. Dies ist vor allem bei Materialien mit großer thermischer Hy-
sterese der Fall. Bei M(H)T -Messungen wird diesem Umstand begegnet, indem die Probe
vor jeder Aufmagnetisierung bei einer bestimmten Temperatur T deutlich über bzw. unter
die Übergangstemperatur Tt geheizt bzw. gekühlt wird, um einen möglichen eingeprägten
Zustand der Phasenkoexistenz zu eliminieren. So wird die „magnetische Geschichte“ des
Materials vor jedem Messvorgang „gelöscht“. Werden temperaturabhängige Magnetisie-
rungskurven M(T )H aufgenommen, muss darauf geachtet werden, dass die Probe an der
Start- und Endtemperatur vollständig in eine der beteiligten magnetischen Phasen über-
gegangen ist, indem z.B. Start- und Endtemperatur deutlich über bzw. unter Tt gewählt
werden. Wird die spezifische isotherme Entropieänderung ∆siso wie beschrieben bestimmt,
wird sie oft auch als ∆smag oder ∆sM bezeichnet. Die Bezeichnungen werden synonym ver-
wendet und meinen immer die spezifische isotherme, magnetische Entropieänderung.
Die adiabatischen Temperaturänderung ∆Tad wird entweder aus ∆siso und cH,p berechnet
[16] oder unter Magnetfeldveränderung mit einem an der Probe angebrachten Thermo-
element direkt gemessen. Dabei ist darauf zu achten, möglichst adiabatische Bedingun-
gen an der Probe zu gewährleisten und auch durch elektrische Wirbelströme induzierte
Temperaturänderungen in Betracht zu ziehen. Der dafür nötige Messaufbau ist meist ei-
ne Sonderanfertigung. Eine detaillierte Beschreibung verschiedener ∆Tad-Messaufbauten
kann Referenz [32] entnommen werden.
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2.2 Magnetokalorische Materialien und ihre Eigenschaften
Magnetokalorische Materialien und Legierungssysteme werden durch ihre Eigenschaften
∆siso, ∆Tad, Tt und Hysteresebreite in moderaten Magnetfeldern µ0H < 2 T gekennzeich-
net. Idealerweise sollen ∆siso und ∆Tad beide möglichst groß, Tt entsprechend in der Nähe
der Einsatztemperatur, z.B. der Raumtemperatur, und die thermische Hysterese möglichst
schmal sein. Für die Anwendung in einer Kühleinheit sollte das Material mechanisch stabil
und formbar sein, eine hohe Korrosionsbeständigkeit, einen geringen Wärmeübergangsko-
effizienten sowie eine hohe Wärmeleitfähigkeit aufweisen und dabei möglichst ungiftige,
häufige und günstige Elemente enthalten. Die Kombination dieser Anforderungen in ei-
nem Material bzw. -verbund bei gleichzeitig geringen Produktionskosten zu vereinen ist
eine der Herausforderungen der magnetokalorischen Forschung.
Das einzige Reinelement mit einer Übergangstemperatur bei Raumtemperatur ist das Sel-
tenerdmetall Gadolinium. Der magnetische Übergang von Gd ist vom Typ zweiter Ord-
nung. Gd zeigt einen hohen MKE [33] und gilt als Vergleichsmaterial für die Beurteilung
von magnetokalorischen Materialien. 1997 entdeckten Pecharsky und Gschneidner die be-
sonders hohen magnetokalorischen Eigenschaften ∆siso und ∆Tad in Gd5Si2Ge2 und präg-
ten den Begriff „gigantischer MKE“ [34]. Gd5Si2Ge2 zeigt einen magnetischen Übergang
vom Typ erster Ordnung aufgrund einer simultan ablaufenden magneto-strukturellen2
Umwandlung von orthorhombisch zu monoklin. Seitdem wurde intensive Forschung auf
dem Gebiet der Magnetokalorik betrieben und eine Reihe anderer magnetokalorischer Le-
gierungssysteme gefunden bzw. bekannte Legierungen in ein neues Licht gerückt, z.B.
MnAs [36], FeRh [37], verschiedene Heuslerlegierungen [38–40] wie Ni2MnGa [41, 42],
(Mn,Fe)2(P,X) mit X = As, Ge, Si [43–45] oder La(Fe,Si)13 [46–50] und deren hydrierte
Varianten La(Fe,Si)13H [51, 52] bzw. La(Fe,Mn,Si)13H [53–55] und La(Fe,Co,Si)13 [56, 57].
In Abbildung 2.2.1 und Tabelle 2.2.1 ist jeweils eine Auswahl der wichtigsten Charakteri-

























Abbildung 2.2.1: Übersichtsabbildung magnetokalorischer Materialien und deren Eigenschaften. Die
Umwandlungstemperatur Tt und adiabatische Temperaturänderung ∆Tad werden für verschiedene ma-
gnetokalorische Materialien als Bereich dargestellt (∆µ0H = 1 bzw. 2 T). Die Werte entstammen
Tabelle 2.2.1.
2Phasenumwandlung verbunden mit einer Umordnung der Atome, bei der die Kristallsymetrie gebrochen
wird, z.B. orthorhombisch zu monoklin [35].
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Tabelle 2.2.1: Übersichtstabelle magnetokalorischer Materialien und deren Eigenschaften. Die Umwand-
lungstemperatur Tt, isotherme Entropieänderung ∆siso und adiabatische Temperaturänderung ∆Tad
werden für ∆µ0H = 2 T angegeben (⋆ für ∆µ0H = 1 T).
Material Umwandlungs-
ordnung
Tt −∆siso ∆Tad Referenz
(K) (J kg−1K−1) (K)
Gd Zweite Ordnung 294 -05,6 4,8 – 5,8 [33, 58]
Gd5Si2Ge2
Erste Ordnung,
magneto-strukturell 278 -14,0 7,3 [34]
MnAs Erste Ordnung,magneto-strukturell 318 -31,0 4,7 [59]
FeRh Erste Ordnung,magneto-strukturell 315 -13,6 6,2 [60]
Ni2MnGa
Erste Ordnung,
magneto-strukturell 313 -41,0 1,5 [61]
La(Fe,Si)13(H)
Erste Ordnung,
magneto-elastisch 180 – 320 14 – 28 6 – 8 [52]
La(Fe,Mn,Si)13
Erste Ordnung,
magneto-elastisch 135 – 205 05 – 24 3 – 7 [55]
La(Fe,Mn,Si)13H
Erste Ordnung,
magneto-elastisch 275 – 345 07 – 15 3 – 5 [55]
La(Fe,Co,Si)13
Zweite Ordnung,




magneto-elastisch 220 – 380 06 – 13 2 – 3
⋆[9, 62, 63]⋆
Es existieren weit mehr magnetokalorische Materialien als die hier angesprochenen, denn
praktisch jedes magnetische Material zeigt an seiner Übergangstemperatur Tt einen meist
gering ausgeprägten MKE. Die besprochenen Materialien sind entweder von historischer
Bedeutung, zeigen eine Übergangstemperatur Tt nahe Raumtemperatur oder zählen zu
den von der Industrie und anwendungsnaher Forschung derzeit favorisierten Legierungen,
allen voran (Mn,Fe)2(P,Si) und La(Fe,Si)13-Legierungen.
(Mn,Fe)2(P,Si) und La(Fe,Si)13-Legierungen enthalten vergleichsweise häufige sowie gün-
stige Elemente und zeigen, wie aus Tabelle 2.2.1 ersichtlich ist, hohe magnetokalorische
Eigenschaften ∆siso und ∆Tad aufgrund einer magneto-elastischen3 Umwandlung. Außer-
dem können ihre Eigenschaften besonders einfach durch Elementvariation angepasst wer-
den, z.B. die Übergangstemperatur Tt. Auch die vorliegende Arbeit behandelt vorrangig
diese beiden Legierungen, weshalb in den beiden folgenden Unterabschnitten eine kurze
Beschreibung der Legierungssysteme La-Fe-Si und Mn-Fe-P-Si erfolgt.
3Phasenumwandlung verbunden mit einer Umordnung der Atome, bei der die Kristallsymetrie nicht
gebrochen wird, z.B. hexagonal zu hexagonal unter Veränderung der Atomabstände [35].
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2.2.1 La-Fe-Si Legierungssystem
Die magnetokalorische Legierung La(Fe,Si)13 liegt in der kubischen NaZn13-Struktur vor
(Fm3̄c). Neutronenbeugungsversuche haben gezeigt, dass La die 8a und Fe die 8b sowie
96i Plätze belegt. Die Si-Atome sind statistisch auf den 96i Fe-Plätzen verteilt [64]. Die
magnetokalorisch Phase, auch 1:13-Phase genannt, dieser ternären Legierung bildet sich
für Si-Gehalte 1,2 ≤ x ≤ 2,6 in LaFe13−xSix [47, 65], wobei der MKE für geringe Si-Gehalte
maximal ist und mit steigendem Si-Gehalt abnimmt. Die Einheitszelle der 1:13-Phase ist
mit einem Gitterparameter a 1,1487 nm ≥ a ≥ 1,1439 nm bei T = 300 K, p = 1 atm groß
und beinhaltet etwa 112 Atome [26, 66]. Es handelt sich um eine intermetallische Phase
mit mechanisch sprödem Verhalten. Abhängig von der Herstellungsmethode und der Wär-
mebehandlung der La(Fe,Si)13-Legierung, wird die 1:13-Phase von geringen Mengen der
Minoritätsphasen α-Eisen und La1Fe1Si1 begleitet. Der Volumenanteil der Minoritätspha-
sen beträgt zusammen meist wenige als 5 vol% [67, 68].
Beim magnetischen Übergang von para- zu ferromagnetisch und umgekehrt herrscht ei-
ne starke magneto-elastische Kopplung mit dem Kristallgitter, was einen Phasenübergang
erster Ordnung erzeugt. Beim Übergang findet eine Umordnung der Atome statt ohne
die Kristallsymmetrie zu brechen, es kommt zu einer isotropen Volumenänderung der
Elementarzelle. Dabei ist die Elementarzelle der Tieftemperaturphase größer als die Ele-
mentarzelle der Hochtemperaturphase, was auch als negativer thermischer Ausdehungsko-
effizient beschrieben werden kann [69]. Die Volumenänderung beträgt bis zu ∆V = 1,5 vol%
bei LaFe11,8Si1,2, ∆V = 1,0 vol% bei LaFe11,4Si1,6 und ∆V = 0,8 vol% bei LaFe11,2Si1,8
[65]. Es ist diese Volumenänderung zusammen mir den machanischen Eigenschaften der
Legierung, die das Material beim mehrfach induzierten Phasenübergang auseinanderbre-
chen lässt. Im Gegensatz zum sogenannten „Virgin Effekt“ bei (Mn,Fe)2(P,Si) [11, 70], ist
bei La(Fe,Si)13 die mechanische Degradierung eher schleichender Art und nicht auf den
ersten Zyklus der Umwandlung beschränkt, wie in Abschnitt 5.2 gezeigt werden wird. Das
Zerbrechen zeigt sich vor allem bei niedrigen Si-Gehalten schon nach wenigen Umwand-
lungszyklen, bei höheren Si-Gehalten mit geringeren ∆V widersteht das Material eine Zeit
lang den durch die Phasenumwandlung erzeugten mechanischen Spannungen [12].
Die Umwandlungstemperatur Tt der Basislegierung La(Fe,Si)13 liegt typischerweise zwi-
schen 180 K und 220 K und nimmt für steigende Si-Gehalte zu [25]. Zur Anwendung der
Legierung zu Kühlzwecken bei Raumtemperatur muss die Basislegierung mit weiteren Ele-
menten legiert werden, um ein Material mit einer Tt nahe 300 K zu erhalten [71, 72]. So
zeigen mit Wasserstoff beladene La(Fe,Si)13H-Legierungen eine Tt um 300 K. Wasserstoff
wird in La(Fe,Si)13H interstitiell eingelagert. Die Tt kann mit dem Wasserstoffanteil vari-
iert werden, jedoch sind nur mit Wasserstoff gesättigte Legierungen über lange Zeiträume
stabil [71]. Durch Zugabe von Mangan kann die Tt um 300 K angepasst und durch Va-
riation von Mn in La(Fe,Mn,Si)13H gezeilt beeinflusst werden. Der Phasenübergang von
La(Fe,Mn,Si)13H ist, abhängig vom Mn-Gehalt, vom Typ zweiter Ordnung [73]. Als Al-
ternative zu den Elementen H und Mn kann anteilig Cobalt zur Basislegierung gegeben
werden. Die Legierung La(Fe,Co,Si)13 zeigt eine Tt nahe 300 K und eine geringe Volu-
menänderung von ∆V = 0,1 vol%. Durch Variation des Co-Gehaltes können verschiedene
Umwandlungstemperaturen zwischen 250 K und 350 K erreicht werden [72, 74]. Die Pha-
senumwandlung in La(Fe,Co,Si)13 ist, abhängig vom Co- und Si-Gehalt, vom Typ zweiter
Ordnung.
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2.2.2 Mn-Fe-P-Si Legierungssystem
Die magnetokalorische Legierung (Mn,Fe)2(P,Si) liegt in der hexagonalen Fe2P-Struktur
(P 6̄2m) vor. Anhand von Neutronenbeugungsversuchen konnte belegt werden, dass Mn-
Atome die 3g und Fe-Atome die 3f Plätze besetzen, während sich P-Atome und Si-Atome
auf den 2c und 1b Plätzen statistisch verteilen [75].
Der hohe MKE dieser Legierung entsteht, weil beim para- zu ferromagnetisch Übergang
dieser Legierung eine starke magneto-elastische Kopplung mit dem Kristallgitter vorliegt,
was einen Phasenübergang erster Ordnung erzeugt. Beim Übergang kommt es zu einer Um-
ordnung der Atome ohne die Kristallsymmetrie zu brechen, das c/a-Verhältnis der hexago-
nalen Gitterstruktur verändert sich als Folge einer anisotropen Längenänderung der Bin-
dungsabstände c und a, was auch mit einer geringen Volumenänderung von ∆V = 0,1 vol%
verbunden ist. Es konnte nachgewiesen werden, dass die für das hohe magnetische Moment
der Legierung verantwortlichen 3d-Elektronen von Fe unterhalb der Übergangstemperatur
Tt nicht-bindend vorliegen und oberhalb von Tt mit Si bzw. P bindend hybridisieren, was
den Ursprung der beobachteten Veränderung von Atomabständen und des Magnetismus
darstellt [63].
Die anisotrope Längenänderung ist gleichzeitig auch der Grund, weshalb in diesem Legie-
rungssystem ein sogenannter „Virgin Effekt“ beobachtet wird, bei dem sich die allererste
magnetische Umwandlung von (Mn,Fe)2(P,Si) völlig anders verhält als alle folgenden Um-
wandlungen. Die erste magnetsiche Umwandlung bei Materialabkühlung ist zu tieferen
Temperaturen verschoben als bei den folgenden Umwandlungen und aufgrund der Struk-
turänderung meist mit Rissbildung bis hin zur völligen Pulverisierung des Materials ver-
bunden [11, 70].
Es existieren artverwandte Legierungen (Mn,Fe)2(P,X) mit X = As, Ge mit ähnlichen ma-
gnetokalorischen Eigenschaften, wobei in der Praxis bevorzugt Legierungen mit X = Si,
aufgrund der erhöhten Kosten von Ge und Toxizität von As, eingesetzt werden [9]. Ele-
mente wie C, B, N können zusätzlich eingebracht werden, um den magneto-elastischen
Übergang und damit vor allem die Hysteresebreite, Volumenänderung bzw. anisotrope
Längenänderung zu beeinflussen [62, 76, 77].
In der Legierung MnxFe1,95−xPySi1−y kann die Übergangstemperatur Tt, also die Einsatz-
temperatur des magnetokalorischen Materials, zwischen 220 K < Tt < 380 K sowohl über
x als auch über y beeinflusst werden [63]. Gleichzeitig verändert sich dadurch die Höhe
des MKE und die Breite der thermischen Hysterese [63]. Typische Zusammensetzungen in
dieser Arbeit sind Mn1,20Fe0,75P0,5±ySi0,5∓y mit einer Übergangstemperatur Tt um Raum-
temperatur, wobei hauptsächlich P und Si geringfügig variiert wurden, um unterschiedliche
Umwandlungstemperaturen zu erzeugen. In dieser Arbeit wird für dieses Legierungssystem
die Abkürzung „MnFePSi“ verwendet.
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2.3 Magnetokalorische Kühlsysteme
Der historische Ursprung und die Triebkraft zur Anwendung der magnetokalorischen Küh-
lung liegt im Bestreben einiger Wissenschaftler um die 1900 Jahrhundertwende begründet,
die Methoden zum Erreichen tiefer Temperaturen nahe dem absoluten Nullpunkt suchten.
Mit der konventionellen Kompressionskühltechnik und dem Gegenstromprinzip wurden
1895 mit der Verflüssigung von Luft durch Carl von Linde erstmals tiefe Temperaturen
von etwa 83 K [78] und 1908 mit der Verflüssigung von Helium erstmals tiefe Temperaturen
von etwa 1 K [79] erreicht. Um noch tiefere Temperaturen zu erreichen, wendeten Giauque
und MacDougall 1933 den magnetokalorischen Effekt an. Durch adiabatischen Entma-
gnetisierung des paramagnetischen Salzes Gd2(SO4)3 · 8H2O erreichten sie erstmals tiefe
Temperaturen von etwa 0,25 K [80]. Die adiabatischen Entmagnetisierung zu Kühlung-
zwecken wurde bereits 1926 und 1927 durch Debye und Giauque unabhängig voneinander
prognostiziert und physikalisch beschrieben [81, 82].
Die Voraussetzung zur effizienten magnetokalorischen Kühlung bei Raumtemperatur ist
ein Material mit einer Übergangstemperatur Tt bei Raumtemperatur. Dieses wurde mit
Gadolinium zwar schon 1935 gefunden [83], allerdings entwickelt Brown erst 1976 das erste
magnetokalorische Kühlsystem mit Gd. Dafür verwendete er etwa 160 g Gd in Form von
1 mm dicken Platten, ein Magnetfeld µ0∆H = 7 T, eine Wärmeaustauschflüssigkeit und
ein Pumpensystem, womit er im zyklischen Betrieb als Wärmepumpe eine Temperatur-
differenz von 47 K zwischen Wärmequelle -1 ◦C und Wärmesenke 46 ◦C aufbauen konnte
[84]. Weiterführend entwickelten Barclay und Steyard 1982 das Prinzip des aktiven ma-
gnetischen Regenerators, welches heute als Grundlage der Prozessführung der magnetoka-
lorischen Kühlung gilt [5, 85] und im folgenden Abschnitt näher erläutert wird.
2.3.1 Grundlegende Funktionsweise magnetokalorischer Kühlsysteme
Alle magnetokalorischen Kühlsysteme basieren auf thermodynamischen Kreisprozessen,
siehe Abbildung 2.3.1:
Infolge der adiabatischen Aufmagnetisierung eines magnetokalorischen Materials ordnen
sich die magnetischen Momente entsprechen der Richtung des äußeren Feld aus und die
magnetische Entropie SM des Materials nimmt ab. Gleichzeitig erwärmt sich das Material,
denn unter adiabatischen Bedingungen (dS = 0) gleicht sich die gesunkene magnetische
Entropie mit einem anderen Entropiebeitrag des Materials aus. Hier ist es der Entropiebei-
trag des Gitters SG, welcher sich erhöht und mit stärker schwingenden Atomen einhergeht,
was einer Erwärmung gleicht. Diese Wärme wird nun unter angelegtem Magnetfeld abge-
führt bis das Material seine Ausgangstemperatur erreicht hat. Bei anschließender adiaba-
tischen Entmagnetisierung des Materials, können sich die magnetischen Momente wieder
frei orientieren, was mit einer steigenden magnetischen Entropie einhergeht. Die Gitteren-
tropie kompensiert diese Erhöhung der magnetische Entropie und die Gitterentropie sinkt,
Atome schwingen weniger stark und die Temperatur des Materials sinkt um den Betrag
∆Tad. Dieser Kreisprozess kann als zyklisch betriebene Wärmepumpe die Temperatur einer
Substanz senken. Es existieren Prozessvarianten, z.B. der Ericsson-Prozess mit isothermen
Magnetfeldwechsel oder der Brayton-Prozess mit adiabatischen Magnetfeldwechsel [16].































Abbildung 2.3.1: Schematische Darstellung eines magnetokalorischen Kreisprozesses. Die Abkürzun-
gen T , SM und SG stehen für die Temperatur, den Entropiebeitrag der magnetischen Ordnung und
des Kristallgitters. Deren Zustand bzw. Veränderung ist durch kleine Pfeile neben der Abkürzung ge-
kennzeichnet. Weiße Pfeile symbolisieren die magnetischen Momente und lange, schwarze Pfeile das
Magnetfeld.
Technische, MKE-basierte Kältemaschinen bzw. Wärmepumpen bestehen aus mindestens
einer Wärmeaustauschkammer mit durchströmbaren magnetokalorischen Material, einem
Magneten, einem Pumpsystem für das Wärmeaustauschmedium und zwei Wärmereser-
voirs sowie einer externen Wärmesenke und -quelle [22]. Bei der Anordnung der Bauteile
bestehen technische Freiheiten, z.B. die Nutzung eines rotierenden Dauermagneten mit fe-
ster Wärmeaustauschkammer, die Nutzung eines Elektromagneten oder die Bewegung des
Wärmeaustauschmediums durch Fliehkräfte oder mit einer Pumpe. Dabei funktionieren
alle Kältemaschinen nach dem selben Prinzip: Die durch die Auf- und Entmagnetisie-
rung erzeugte Wärme wird durch das Wärmeaustauschmedium vom magnetokalorischen
Material in ein Kälte- bzw. Wärmereservoir abtransportiert und es entsteht eine kalte
und heiße Seite. Die kalte Seite wird zur Kühlung von Substanzen bzw. Räumen (externe
Wärmequelle) verwendet, die Wärme der warmen Seite wird an die Umgebung (externe
Wärmesenke) abgegeben.
Die finale Temperatur der kalten Seite ist prinzipiell durch die Übergangstemperatur
Tt, das Magnetfeld ∆µ0H und ∆Tad des magnetokalorischen Materials begrenzt. Wenn
versucht wird ein schon stark gekühltes Wärmeaustauschmedium mit dem magnetokalo-
rischen Material weiter abzukühlen, wird die magnetokalorische Kühlung bei T << Tt
ineffektiv, da der MKE nur bei der Tt maximal ist. Manche Materialien, wie z.B. Gadoli-
nium, zeigen einen breiten Arbeitsbereich um Tt bei dem auch unterhalb der Tt noch eine
moderate ∆Tad erzeugt wird, siehe Abbildung 2.3.2. Dann ist die finale Temperatur der
kalten Seite durch die niedrigste Umwandlungstemperatur, bei der noch eine ∆Tad mit
∆µ0H messbar ist, begrenzt. Der Einsatz eines einzelnen magnetokalorischen Materials
mit engem Arbeitsbereich um Tt, wie z.B. La(Fe,Si)13 oder (Mn,Fe)2(P,Si), ist in seiner
erreichbaren Temperaturspanne und Kühlleistung eingeschränkt, s. Abbildung 2.3.2.
Für Kühlanwendungen bei Raumtemperatur müssen typische Temperaturspannen TSpanne
zwischen 30 K und 50 K überwunden und unter Kühllast gehalten werden [22]. So hohe
Temperaturspannen können nur erreicht werden, indem dem Wärmepumpenprozess ein














(µ0H = 1,9 T)
(µ0H = 1,5 T)
Abbildung 2.3.2: Schematischer Vergleich der Arbeitsbereiche von Gd und La(Fe,Mn,Si)13H. Schema-
tisch nach [58, 86].
Regenerator hinzugefügt wird, was die Begrenzung der finalen Temperatur durch die
∆Tad eines einzelnen magnetokalorischen Materials an der kalten Seite aufhebt [22]. Ein
Regenerator ist ein Bauteil oder Arbeitsmedium, dass sich als Wärmespeicher zwischen
heißer und kalter Seite befindet und im zyklischen Betrieb der Wärmepumpe einen Tem-
peraturgradienten aufbaut und hält [16]. Brown [84] benutzte für den ersten magnetokalo-
rischen Kühlkreislauf mit Gd einen passiven Regenerator bestehend aus einer Wassersäule,
in der das magnetokalorische Material bewegt wird:
An der heißen Seite wird der passive Regenerator durch den MKE des magnetokalorischen
Materials unter Aufmagnetisierung einseitig erwärmt. Während das noch magnetisierte
Material zur kalten Seite bewegt wird, kühlt der passive Regenerator das Material ab
und erwärmt sich dabei selbst, bis das Material an der kalten Seite schließlich entma-
gnetisiert wird und so die kalte Seite der Wassersäule abkühlt. Das nicht magnetisierte
Material wird in der Wassersäule zur heißen Seite zurück bewegt, wobei sich der passive
Regenerator abkühlt und das Material erwärmt, bis es durch den Temperaturgradienten
des Regenerators die hohe Temperatur an der heißen Seite erreicht hat. An der heißen
Seite beginnt der Kreislauf mit einer Aufmagnetiserung von vorne. Im zyklischen Betrieb
kann sich die Temperaturspanne des Temperaturgradient des passiven Regenerators so-
weit erhöhen, bis die Kühlung bei T << Tt an der kalten Seite oder die Erwärmung bei
T >> Tt an der heißen Seite durch ∆Tad ineffektiv wird [84]. Die Nutzung eines passiven
Regenerators ist also auf Materialien mit breitem Arbeitsbereich um die Tt begrenzt.
Der Regenerator kann aber auch das magnetokalorische Material selbst sein, was dann als
Komplettbauteil AMR (Active Magnetic Regenerator – Aktiver magnetischer Regenera-
tor) genannt wird [87]. Unter der Voraussetzung, dass im AMR von Beginn an ein Tempe-
raturgradient vorliegt und mehrere magnetokalorische Materialien in einer Tt-Kaskade mit
nominellem Tt1 < Tt2 < ... < Ttx entlang des Temperaturgradienten schichtweise gestapelt
sind, arbeitet jede einzelne Tt-Schicht bei seiner optimalen Tt. So können hohe Tempera-
turspannen unter Nutzung magnetokalorischer Materialien mit engem Arbeitsbereich um
die Tt und moderater Magnetfelder ∆µ0H < 2 T aufgebaut werden. Ein Kühlsystem mit
geschichtetem AMR ist schematisch in Abbildung 2.3.4 gezeigt.
















Abbildung 2.3.3: Aufbau eines magnetokalorischen Kühlsystems mit AMR als schematische Darstellung.
Es ist ein Kühlsystem bestehend aus einem geschichteten aktivem magnetischen Regenerator in einer
Wärmeaustauschkammer, einem Magneten, einem Pumpensystem und den Wärmereservoirs inklusive
Wärmeaustauschfluid gezeigt.
In der Praxis bildet sich der Temperaturgradient des Regenerators erst nach einer gewissen
Anzahl an Prozesszyklen aus und es dauert eine gewisse Vorlaufzeit, bis alle Tt-Schichten
ihre optimale Arbeitstemperatur erreicht haben. Die effektive Temperaturspanne zwischen
kalter und heißer Seite kann mit geeigneten Materialien beliebig durch die Schichtanzahl
erhöht bzw. an den jeweiligen Anwendungsfall angepasst werden [87]. Man beachte, dass
Tt-Schichten immer eine diskrete, nominelle Tt haben, ein Temperaturgradient aber konti-
nuierlich verläuft und keine diskreten Stufen ausbildet. Unter etablierten Temperaturgra-
dient läuft der Prozess mit AMR wie folgt ab, siehe Abbildung 2.3.4 a:
Durch Aufmagnetisierung erhöht sich der Temperaturgradient des AMR lokal um ∆Tad,x
an der jeweiligen Tt,x-Schicht (A). Unter weiterhin angelegtem Magnetfeld wird nun von
der kalten Seite aus das Wärmeaustauschfluid durch den AMR gepumpt (B). Das Fluid
nimmt dabei die Wärme des AMR auf und kühlt dabei den AMR ab. Die aufgenommene
Wärme im Fluid wird an der heißen Seite gesammelt und an die Umgebung abgegeben.
Wird jetzt der AMR entmagnetisiert, sinkt der Temperaturgradient des AMR lokal um
∆Tad,x an der jeweiligen Tt,x-Schicht (C). Anschließend wird das Fluid von der heißen
Seite aus, ohne angelegtes Magnetfeld, durch den AMR gepumpt und das Fluid kühlt sich
ab bzw. erwärmt den AMR (D). Die Temperatur der kalten Seite ist nun niedriger als
zu Beginn des Prozesses und es wird Wärme von einer zu kühlenden Substanz oder eines
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Abbildung 2.3.4: Schematische Darstellungen zum AMR-Prozess. Abbildung a) zeigt den Temperatur-
gradienten des AMR während der Prozessschritte A, B, C, D. In b) ist das dazugehörige S(T )-Diagramm
über mehrere Tt-Schichten skizziert.
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Dabei durchläuft jede einzelne Tt-Schicht einen eigenen thermodynamischen Zyklus, siehe
Abbildung 2.3.4 b. Es wird eine insgesamt größere Temperaturspannen TSpanne erzeugt als
es ein einzelnes ∆Tad,x einer Tt,x-Schicht könnte. Prinzipiell muss ein AMR nicht mit einer
Tt-Kaskade betrieben werden, es könnte auch ein Material mit einem breiten Arbeitsbe-
reich verwendet werden, z.B. Gd. Die AMR-Prozessführung, z.B. Frequenz des Magnet-
und Pumpenzyklus, gepumptes Fluidvolumen, der Kreisaufbau und der magnetokalorische
Regenerator sind so zu optimieren, dass möglichst keine Wärmeleitungsverluste zwischen
den unterschiedlichen Ttx-Bereichen der Tt-Kaskade oder anderen Komponenten des Auf-
baus auftreten und die maximale Kühlwirkung erzeugt wird [22].
Die meisten magnetokalorischen Kältemaschinen arbeiten heutzutage nach dem AMR-
Prinzip, da es sehr effektiv die optimale Arbeitstemperatur eines magnetokalorischen Ma-
terials gewährleistet, somit auch Materialien mit geringem Arbeitsbereich genutzt und
hohe Temperaturspannen erzeugt werden können [5]. Ein wesentlicher Bestandteil aller
magnetokalorischen AMR-Kühlanlagen ist also der durchströmbare magnetokalorische Re-
generator, auf dessen Aufbau im folgenden Abschnitt eingegangen wird.
2.3.2 Aufbau magnetokalorischer Regeneratoren
Große Dauer- oder Elektromagnete sind teuer und der im offenen Magnetkreis genutz-
te Magnetspalt, in dem sich der Regenerator befindet, sollte daher möglichst dicht mit
magnetokalorischem Material gefüllt sein [22]. Andererseits muss der Regenerator auch
durchströmbar sein, also eine Porosität aufweisen, ohne einen hohen Druckabfall zu verur-
sachen. Beim Design von Regeneratoren wird somit hauptsächlich die Raumausfüllung im
Verhältnis zum Druckabfall optimiert [88]. Je nachdem wie das magnetokalorische Material
gegenüber dem Magnetsystem angeordnet wird, entstehen auch Entmagnetisierungseffek-
te und die effektive Magnetisierung des magnetokalorischen Materials ist reduziert. Nur
Aufbauten mit geringem Entmagnetiserungsfaktor sind sinnvoll. Anforderungen an das
Material bzw. den Verbundstoff selbst sind: eine hohe Wärmeleitfähigkeit, ein hoher Wär-
meübergangskoeffizient, ein hoher elektrischer Widerstand, eine hohe mechanische sowie
chemische Beständigkeit und im Falle eines Verbundstoffes eine geringe Wärmekapazität
des zweiten Werkstoffs. Die laterale Wärmeleitung innerhalb des Materials bzw. des Ver-
bundstoffs sollte gering sein, um Verlusten vorzubeugen.
Als Design für Regeneratoren kommen Geometrien in Frage die in Abbildung 2.3.5 sche-
matisch gezeigt werden [16, 88]. Die einfachste Geometrie ist eine Schüttung von magne-
tokalorischen Pulverpartikeln, die im Idealfall vollständig sphärisch und in einer engen
Partikelgrößenverteilung vorliegen. Typischerweise werden die Partikel mit einem Additiv
örtlich fixiert. Anordnungen aus magnetokalorischen Platten zeigen einen vergleichsweise
geringen Druckabfall und gehören ebenso zu den einfacheren Geometrien [88]. Praktisch
alle bisherigen Prototypen magnetokalorischer Kühlsysteme und Demonstratoren greifen
auf eine dieser beiden Geometrien zurück [5]. Denkbar sind auch Strukturen aus Nadeln
[89] oder massive magnetokalorische Körper mit Kanälen [90], jedoch ist die Herstellung
dieser Geometrien besonders aufwendig und unwirtschaftlich. Mit allen genannten Geo-
metrien lassen sich prinzipiell auch Tt-Kaskaden aufbauen.
Der Regenerator soll Wärme möglichst effektiv und schnell mit dem Fluid austauschen
könnnen, weshalb eine große Wärmeaustauschoberfläche benötigt wird. Demnach müssen
magnetokalorische Geometrien filigran aufgebaut sein, z.B. aus kleinen Pulverpartikeln
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mit Durchmessern D = 100 – 250 µm, dünnen Platten der Dicke d ≤ 500 µm mit gerin-
gem Abstand a ≤ 100 µm oder kleinen Kanälen mit Durchmessern D ≤ 100 µm [88, 91].
Bei der Fertigung von Regeneratoren besteht immer auch die Frage, ob das gewünsch-
te magnetokalorische Material unter vertretbarem Aufwand in eine bestimmte Geometrie
verarbeitet werden kann. Gängige magnetokalorische Legierungen, wie La(Fe,Si)13 und
(Mn,Fe)2(P,Si), sind spröde, lassen sich nur schwer in filigrane Geometrien überführen
und widerstehen dann als solche kaum den mechanischen Anforderungen beim Betrieb
eines magnetokalorischen Kühlsystems [11, 12]. Sphärische Partikel können zwar mittels
Gasverdüsung effektiv produziert werden, jedoch gibt es immer auch einen Anteil an zu
kleinen oder zu großen Partikeln, die ausgesiebt werden müssen [92]. Das Sägen oder Ero-
dieren von Platten oder Nadeln aus einem massiven Block ist ineffektiv und mit hohem
Materialverlust verbunden [93]. Platten können effektiv über Extrusions- und Sinterpro-
zesse erzeugt [72, 94] werden. Viele einzelne Kanäle in einen massiven Block zu bohren
ist zeitintensiv und mit spröden Material technologisch herausfordernd. Eine sehr aus-
sichtsreiche Methode zur Fertigung äußerst komplexer Kanalstrukturen, z.B. helixartige,
ineinander verdrillte Kanäle in einem sonst soliden magnetokalorischen Körper, bietet der
noch junge Fachbereich der additiven Fertigung. Dabei werden massive Körper additiv
Schicht für Schicht aus einem Pulver aufgebaut, z.B. mittels Laserstrahlschmelzen [90],
Elektronenstrahlschmelzen oder Siebdruck.
Auch wenn das Problem der Fertigung filigraner Geometrien unter Umständen gelöst wer-
den kann, besteht weiterhin das Problem der an sich spröden magnetokalorischen Ma-
terialien und ihrer mechanischen Dauerbeständigkeit. Deshalb greifen einige Forschungs-
gruppen bei der Fertigung von Regeneratorgeometrien auf die Verwendung von magneto-
kalorischen Verbundwerkstoffen zurück. Dabei wird ein Teil des nutzbaren Volumens im
Magnetspalt zu Gunsten der Formgebung und der mechanischen sowie chemischen Sta-
bilität gegen einen geeigneten zweiten Werkstoff, z.B. Kupfer, ausgetauscht. So existieren
z.B. Studien zu beschichteten Partikeln [13] und zu Platten aus metall- [95, 96] oder po-
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Abbildung 2.3.5: Schematische Abbildung typischer magnetokalorischer Regeneratoren. Die Magnet-
feldausrichtung H und die Fluidflussrichtung sind mit Pfeilen gekennzeichnet. Der generelle Trend
von Durchflussrate und Wärmeaustauschoberfläche gilt für untereinander vergleichbare Porositäten




Für die vorliegende Arbeit wurden eine Reihe verschiedener Herstellungs- und Charakte-
risierungsmethoden von Materialien und Proben angewendet, die in diesem Kapitel vor-
gestellt werden.
3.1 Legierungs- und Kompositherstellung
Es kamen hauptsächlich La(Fe,Si)13 und (Mn,Fe)2(P,Si) Legierungen zum Einsatz, die
zum Teil am IFW (Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden) hergestellt,
teilweise aber auch durch die Firmen Vaccumschmelze GmbH & Co. KG oder BASF New
Business GmbH bereitgestellt wurden.
3.1.1 La-Fe-Si Proben
Die in den Kapiteln 5 und 6 genutzten LaFe13−xSix-Legierungen wurden durch Abwiegen
der Elemente La, Fe, Si der Reinheit 99,99 % entsprechend ihrer nominellen Zusammen-
setzung in einem Lichtbogenofen zu Stücken mit m = 30 g erschmolzen. Eine Wärmebe-
handlung der Schmelzknöpfe für t = 168 h bei ϑ = 1050 ◦C erfolgte in einem Rohrofen mit
anschließender Abschreckung in Wasser. Für LaFe13−xSix mit x = 1,8 wurde ϑ = 1100 ◦C
verwendet. Dafür wurden die Legierungsstücke in Tantalfolie gewickelt und in einer Quarz-
glasröhre unter 200 mbar Argon eingeschlossen. Die geglühten Legierungsknöpfe wurden
grob abgeschliffen, um die oxidbehaftete Randschicht zu entfernen. Anschließend erfolgte
ein Herausschneiden von Proben mittels Sägen oder Drahterodieren bzw. die Verarbeitung
zu Pulver im Mörser mit anschließender Fraktionierung mittels Sieben per Hand.
Die für Kapitel 5 benötigten Proben zur thermischen Zyklierung wurden in Form von
Stäben mit etwa 0,5 × 0,5 × 5 mm3 aus LaFe13−xSix-Legierungsknöpfen mit x = 1,2 und
Druckproben in den Aspektverhältnissen 1 : 1,2 [2 × 2 × 2,4 mm3] und 1 : 2,5 [2 × 2 × 5 mm3]
aus LaFe13−xSix-Legierungsknöpfen mit x = 1,8 herausgeschnitten.
Das vorlegierte Pulver zur Herstellung von La(Fe,Co,Si)13, genutzt in Kapitel 6, wurde
durch die Firma Vaccumschmelze GmbH & Co. KG zur Verfügung gestellt [8, 72, 98].
Eine Charakterisierung des kommerziell erworbenen Pulvers erfolgt im entsprechenden
Abschnitt 6.3 dieser Arbeit.
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3.1.2 Mn-Fe-P-Si Proben
Die in Kapitel 4 untersuchten MnFePSi-Proben wurden ausschließlich durch die Firma
BASF New Business GmbH im Rahmen eines Kooperationsprojektes hergestellt, präpa-
riert und zur Verfügung gestellt. Es handelt sich hauptsächlich um Pulverschüttbetten
und Schichtproben geringer Dicke aus Pulverschüttbetten. Die Pulverschüttbetten be-
stehen nominell aus 95 m% (Mn,Fe)2(P,Si) und 5 m% Polymerbinder. Die verwendeten
Pulverpartikel sind teilweise unregelmäßig geformt, zum Großteil aber sphärisch. Unregel-
mäßige Partikelformen wurden durch mechanisches Zerstoßen, sphärische Partikelformen
durch Gasverdüsung einer Metallschmelze [92] hergestellt. Die verwendeten Metallpulver
wurden meist auf eine Partikelgrößenverteilung von 100 µm bis 150 µm gesiebt. Typische
Herstellungsrouten der Legierung erfolgen über Erschmelzung [99] oder Reaktivmahlen
[11, 100] der enthaltenen Elemente und Vorlegierungen mit Phosphor mit anschließender
Wärmebehandlung zur Einstellung der magnetokalorischen Phase [75].
3.1.3 Probenübersicht
In Tabelle 3.1.1 sind alle in dieser Arbeit genutzten Proben zusammengefasst. Es wird ex-
plizit angegeben, welche Organisation die jeweilige Probenpräparation bzw. -untersuchung
durchgeführt hat. Dabei steht IFW für diese Arbeit und BASF sowie Leoben für externe
Kooperationspartner. Externe Tätigkeiten der Montanuniversität Leoben (Österreich) sind
in der gemeinsamen Veröffentlichung [101] näher beschrieben, weshalb auf eine detaillierte
Ausführung in diesem Kapitel verzichtet wird.
Tabelle 3.1.1: Übersichtstabelle – In dieser Arbeit genutzte Proben.

















































1Legierungsherstellung durch IFW, Probenpräparation und -untersuchung durch Leoben.
2EBSD – Electron BackScatter Diffraction – Elektronenrückstreubeugung.
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3.1.4 Kompositherstellung: Das Powder In Tube Verfahren
Magnetokalorische Drähte bzw. Kompositproben aus einem magnetokalorischen Kern, um-
mantelt mit einer Hülle aus rostfreiem Stahl (Kapitel 6), wurden mittels des sogenannten
PIT-Verfahrens (Powder In Tube – Pulver in Rohr) hergestellt, was auch bei der Herstel-
lung supraleitender Drähte [102] oder Leichtmetallverbundwerkstoffen [103] Anwendung
findet. Dafür wurde ein Rohr mit Pulver gefüllt und mit zwei Kupferstopfen auf bei-
den Seiten verschlossen. Anschließend wurde der Querschnitt des gefüllten Rohres durch
Umformen inkrementell verjüngt, bis der gewünschte Enddurchmesser erreicht oder keine
weitere Umformung möglich war. Das Volumen des PIT-Stabes bleibt während der Umfor-
mung konstant, was eine entsprechende Verlängerung des Stabes mit ansteigender Anzahl
der Umformschritte nach sich zieht. Die Voraussetzungen zur Herstellung von Drähten mit
geringem Enddurchmesser, z.B. D = 1 mm, sind ein hohes Umformvermögen und ähnliche
Härtewerte von Kern- und Hüllenmaterial, was im Falle von spröden Kernmaterialien nicht
erfüllt aber durch die Verwendung von fließfähigem Pulver kompensiert werden kann.
In dieser Arbeit wurden Pulver entweder schrittweise lose in das Rohr eingefüllt und ver-
dichtet oder als kompakte Zylinder eingestapelt, siehe Abbildung 3.1.1 a, b. Es wurden
insgesamt fünf Versuche PIT 1 und PIT 2A, 2B, 2C, 2D, siehe Tabelle 3.1.2, an einer Rund-
hämmermaschine der Firma HMP Umformtechnik GmbH mit insgesamt 16 unterschied-
lichen Hammersätzen zur Reduzierung eines Halbzeugdurchmessers von 6,8 mm auf 1 mm
durchgeführt, siehe Abbildung 3.1.1 c, d, e. Mit diesen Versuchsreihen wurde der Prozess
hinsichtlich des Pulvers (spröde oder duktil), des Pulverzustandes als lose Schüttung oder
kompakte Zylinder und des Füllgrades, der sich aus den geometrischen Gegebenheiten
des Rohrs ergibt, optimiert. Für die Versuche wurde jeweils ein etwa 35 cm langes Stahl-
rohr vorbereitet und mit magnetokalorischen Material über eine Länge von etwa 5 cm bis
10 cm gefüllt. Anschließend erfolgte die Umformung. Der PIT-Stab wurde per Hand mit ei-
ner Vorschubgeschwindigkeit von etwa 0,5 m min−1 der Rundhämmermaschine zugeführt.
Nach der Umformung wurde eine Wärmebehandlung der PIT-Drähte durchgeführt, um
die Materialien zu entspannen bzw. die magnetokalorische 1:13-Phase zu bilden.
a) b) c) d)
e)
Ø 6 mm Ø 1 mm
Abbildung 3.1.1: Schematische Darstellung des PIT-Prozesses. Einfüllen von a) losen Pulver (rot) bzw.
b) kompakten Pulverzylindern (rot) in ein Rohr (blau). Umformen des gefüllten Rohrs durch Rundhäm-
mern in c): 12 radial angeordnete Rollen rotieren im axial drehenden Rollenkäfig (gebogener Pfeil) und
schlagen dabei sequentiell über Nocken die vier Rundhämmer (grau) zusammen. Die Seitenansicht der
gelben Hämmer in d) veranschaulicht die Querschnittsverjüngung des PIT-Werstücks pro Hammerhub
unter Vorschub. Das Lichtbild e) zeigt Querschliffe eines schrittweise umgeformten PIT-Werstücks mit
abnehmenden Durchmesser von 6 mm auf 1 mm, wobei zur visuellen Hervorhebung ein Kupferkern mit
Stahlhülle abgebildet ist und nur der letzte Draht tatsächlich magnetokalorisches Material enthält.
26 Kapitel 3 – Experimentelle Methoden
Für diese Arbeit wurde als Hüllenmaterial austenitischer Cr-Ni-Stahl mit den Werkstoff-
Nr. 1.4306 bzw. 1.4404 gewählt, die ein sehr hohes Umformvermögen aufweisen [104, 105].
Weitere Argumente für austenitischen Cr-Ni-Stahl finden sich in den korrosionshemmenden
Eigenschaften, der guten Verfügbarkeit als Rohrhalbzeuge und dem damit verbundenen
geringen Preis. Als Begleiterscheinung der starken Umformung wandelt sich der Austenit
teilweise in Martensit um, was unerwünschte Eigenschaftsänderungen, z.B. Ferromagne-
tismus und eine reduzierte chemische Beständigkeit, verursacht [106–108]. Die Rückum-
wandlung des Martensits in Austenit kann durch eine Wärmebehandlung bei ϑ = 1050 ◦C
für mindestens t = 5 min pro Millimeter Werkstückdicke und anschließender Abschreckung
in Wasser erreicht werden [104, 105].
Als Kernmaterial kam einerseits magnetokalorisch aktives, sprödes La(Fe,Si)13 in Partikel-
größen < 40 µm bei PIT 1 und anderseits bei PIT 2 magnetokalorisch inaktives, duktiles
La-Fe-Co-Si-Pulver in Partikelgrößen < 20 µm zum Einsatz, siehe Unterabschnitt 3.1.1.
Für den Versuch PIT 1 mit La(Fe,Si)13 ist keine Wärmebehandlungsdauer zur Entspan-
nung des mutmaßlich extrem deformierten Gefüge des Kerns bekannt und es wurde ei-
ne Wärmebehandlungsreihe für Zeiten t = 10, 30, 60, 120, 240 min sowie t = 1, 3, 7 Tage
bei ϑ = 1050 ◦C unter ständiger Argonspülung in einem Rohrofen mit anschließender
Abschreckung in Wasser durchgeführt. Das vorlegierte La-Fe-Co-Si-Pulver der PIT 2 -
Versuche muss einer Wärmebehandlung bei ϑ > 1050 ◦C unterzogen werden, um die ma-
gnetokalorische 1:13-Phase zu bilden [8, 72, 98]. Eine Wärmebhandlungsdauer pro Mil-
limeter Werkstückdicke ist für die Reaktion der La-Fe-Co-Si-Vorlegierung nicht bekannt,
wird aber in [19, 72] für chemisch ähnliche Proben der Größe 4 mm bis 8 mm mit 4 h bis 8 h
angegeben. Deshalb wurde auch für die Versuche PIT 2 eine Wärmebehandlungsreihe für
Zeiten t = 10, 30, 60, 120, 240 min bei ϑ = 1050 ◦C unter Argonspülung in einem Rohrofen
und anschließender Wasserabschreckung durchgeführt. La-Fe-Co-Si-Zylinder wurden mit
einer hydraulischen Handpresse, dem Modell IR Accessory Hydraulic Press der Firma Per-
kinElmer Inc. und Presswerkzeugen der Firma MAASSEN GmbH, mit Durchmessern von
d = 4,9 mm bis 5 mm und Höhen von etwa h = 4 mm unter p = 1 GPa hergestellt. Für die
Versuche PIT 2B und 2C mussten die Zylinder per Hand nachgeschliffen werden, damit
sie in das Rohr eingestapelt werden konnten.








(mm) (mm) (vol%) (mm) (cm)
PIT 1 1.4306Fe,Ni,Cr 6 1 44,4
La(Fe,Si)13
loses Pulver 4 5 14
PIT 2A 1.4404Fe,Ni,Cr,Mo 6 0,5 69,4
La(Fe,Co,Si)13
loses Pulver 5 10 16
PIT 2B 1.4306Fe,Ni,Cr 7 1 51,0
La(Fe,Co,Si)13
Zylinder 5 10 18
PIT 2C 1.4404Fe,Ni,Cr,Mo 6 0,5 69,4
La(Fe,Co,Si)13
Zylinder 5 10 16
PIT 2D 1.4404Fe,Ni,Cr,Mo 6 0,5 69,4
La(Fe,Co,Si)13
Zylinder 4,9 10 16
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3.2 Klassische Gefüge-, Zusammensetzungs- und Kristall-
strukturanalyse
Das Gefüge, die Zusammensetzung und Kristallstruktur von Proben wurde mittels
• LM (LichtMikroskop),
• VHX (Digitales Lichtmikroskop „VHX-2000“),
• SEM (Scanning Electron Microscope – Rasterelektronenmikroskop) mit
• SE-Detektor (Secondary Electron Detector – Sekundärelektronendetektor) und
• BSE-Detektor (BackScattered Electron Detector – Rückstreuelektronendetek-
tor),
• EDX (Energy Dispersive X-ray spectroscopy – Energiedispersive Röntgenspektrosko-
pie),
• XRD (X-Ray Diffraction – Röntgendiffraktometrie) unter Zuhilfenahme der Refe-
renzdatenbank ICSD
• ICSD (Inorganic Crystal Structure Database – Kristallstrukturdatenbank in-
organischer Substanzen, Leibniz-Institut für Informationsinfrastruktur GmbH,
Karlsruhe)
untersucht.
Zur generellen Begutachtung verschiedener Proben kam einerseits ein LM der Firma Carl
Zeiss Microscopy GmbH, Modell AxioScope A1, mit CCD-Kamera und verschiedenen Ob-
jektivvergrößerungen und andererseits das digitale Lichtmikroskop VHX-2000 der Firma
KEYENCE Deutschland GmbH mit Vergrößerungen zwischen 80- und 1000-fach zum Ein-
satz.
Für hochaufgelöste Bildaufnahmen kam ein Leo Gemini 1530 SEM der Firma Carl Zeiss
Microscopy GmbH mit SE- und BSE-Detektor unter Nutzung einer Beschleunigungsspan-
nung von U = 20 kV zur Anwendung. Das integrierte EDX-System QUANTAX XFlash
und die Auswertesoftware Esprit 5.1 der Firma Bruker Corporation wurde zur Analyse
der chemischen Zusammensetzung genutzt.
Die Bestimmung von Kristallstrukturen mittels XRD erfolgte an einem PW 30/40 X’Pert
Pro DY2183 der Firma Malvern Panalytical GmbH unter Nutzung von Co-Kα Strahlung,
wobei Beugungsreflexe einer rotierenden Probe in einer Bragg-Brentano-Geometrie win-
kelaufgelöst aufgezeichnet werden. Zum Abgleich der gemessenen Reflexe wurde auf die
Referenzdatenbank ICSD [109] zurückgegriffen. Pulverproben für XRD wurden auf spezi-
ellen Probenhaltern fixiert.
Das Vorgehen zur Präparation von Massivproben für LM, VHX, SEM, EDX und XRD
beinhaltet die Probenentnahme mittels Säge, die Kalteinbettung in Epoxydharz, das Schlei-
fen mit SiC über die Schleifpapiergrößen 600, 1200, 2400 für je 2 – 5 min auf einem Dreh-
teller mit 200 min−1 und schließlich Polieren der Proben mit 0,25 µm Diamantsuspension
und einem Poliertuch auf einem Drehteller mit 200 min−1 für 5 – 10 min. Das Schleifen und
Polieren erfolgte mit Ethanol und geringem Anpressdruck von 10 N pro Probe an einer
Struers Rotopol 11 oder Buehler Metaserv 250 mit Struers Accustop.
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3.3 Untersuchung mechanischer Eigenschaften
Die in Kapitel 6 gezeigten Vickershärtemessungen wurden nach DIN EN ISO 6507 an ei-
ner HMV Micro Hardness Tester Anlage der Firma Shimadzu Deutschland GmbH am
IFW Dresden durchgeführt. Dabei kam ein Indenter aus Diamant in einer quadratischen,
gleichseitigen Pyramidenform mit 136◦ Pyramidenwinkel, eine Prüflast von m = 5 g bzw.
20 g (Prüfkraft F = 0,49 N bzw. 1,96 N) und eine Haltezeit von t = 10 s zur Anwendung.
Nach dem Entlasten wird durch Vermessung der Diagonalen einer Eindruckfläche d1 und
d2 sowie deren Mittlung zu dm in mm die Vickershärte HV nach Gleichung 3.1 bestimmt
[DIN EN ISO 6507]. Pro Probe wurden 10 Eindrücke gesetzt. Die Härteprüfung wurde di-
rekt an den Proben durchgeführt, die auch für die hochauflösende Bildgebung präpariert
wurden, siehe Abschnitt 3.2.
HV = 0,1891 F
dm
2 (3.1)
Zur besseren Vergleichbarkeit von einheitenlosen Vickershärtewerten mit Daten aus an-
deren wissenschaftlichen Quellen werden die HV -Werte in die Einheit GPa umgerechnet
und dafür mit der Erdbeschleunigung g = 9,807 m s−2 multipliziert, siehe Gleichung 3.2.
HV = 0,1891 · 0,009807 · F
dm
2 in GPa (3.2)
Die in Kapitel 5 besprochenen globalen und lokalen mechanischen Eigenschaften von
La(Fe,Si)13-Proben wurden mithilfe von Druckversuchen, Vickers- und Nanoindentations-
Härtemessungen im Rahmen einer wissenschaftlichen Kooperation durch Leoben bestimmt.
Details zur Probenpräparation und zu den angewendeten Untersuchungsmethoden können
[101] entnommen werden.
Die globalen mechanischen Eigenschaften, z.b. die kritische Bruchspannung und Dehnung,
von La(Fe,Si)13 wurden anhand von jeweils 15 Proben mit den Aspektverhältnissen 1 : 1,2
bzw. 1 : 2,5 aus Druckversuchen an einer Instron Hydropulse Prüfmaschine ermittelt. Wäh-
rend eines Druckversuchs wird mit einer Canon 750d Kamera eine Bildserie3 der Probe
aufgenommen. Die Bildserie wird anschließend zur Dehnungsbestimmung mit der Bildana-
lysesoftware GOM Correlate [110] genutzt. Dabei wird die Dehnung optisch via virtueller
Extensometer und digitaler Bildkorrelation erfasst [111].
Die lokalen mechanischen Eigenschaften der einzelnen Phasen in La(Fe,Si)13-Proben, das
heißt die 1:13-, α-Fe- und La1Fe1Si1-Phase, wurden mittels Vickers- und Nanoindentations-
Härtemessungen bestimmt. Für die Vickershärtemessung wurden 30 Eindrücke mit einer
Prüflast von m = 30 g (Prüfkraft F = 2,94 N) an einer Buehler Micromet 5104 Anla-
ge gesetzt. Die Nanoindentation wurde mit einem pyramidalen, dreiseitigen Berkovich-
Diamantindenter an einer Keysight Nanoindenter Prüfmaschine durchgeführt. An jeder
Phase wurden mindestens acht Eindrücke mit einer konstanten Dehnrate von 0,05 s−1
bis zu einer Tiefe von 100 bzw. 1000 nm vermessen. Die Ermittlung der Härte und des
E-Moduls der Phasen erfolgte nach der Oliver-Pharr-Methode [112] unter der Annahme
einer Querkontraktionszahl von 0,29 für α-Fe und 0,28 für die 1:13- und La1Fe1Si1-Phase.
Alle mechanischen Prüfungen fanden bei Raumtemperatur statt.
3Die Pixelauflösung beträgt etwa 3,7 µm.
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3.3.1 Statistische Beschreibung mechanischer Materialkennwerte
In allen Materialien existieren zahlreiche innere Defekte, z.B. Leerstellen, Versetzungen,
Korn- und Phasengrenzen, Poren, Risse oder Kerben. Die Art, Anzahl, Größe und räum-
liche Verteilung von inneren Defekten in einem Material kann die Reproduzierbarkeit me-
chanischer Prüfungen, also wie zuverlässig ein Material unter einer Last wiederholbar
bricht, fundamental beeinflussen und die intrinsischen Eigenschaften eines idealen Mate-
rials dominieren. Duktile Materilien können sich unter Last verformen und die mecha-
nischen Eigenschaften duktiler Materialien, welche hohe Spannungen an inneren Defekte
durch Verformungsmechanismen bis zu einem gewissen Grad kompensieren können, sind
von Defekten meist nur geringfügig betroffen. Spröde Materialien hingegen haben keine
Möglichkeit der plastischen Verformung, und Spannungsüberhöhungen an inneren Defek-
ten tragen zur initialen Rissbildung bei. Das Auftreten einer kritischen Defektdichte, die
zum katastrophal Versagen eines spröden Materials führt, ist in einer Reihe mehrer Ma-
terialproben zufällig verteilt, weshalb Proben einer Prüfserie ein sehr unterschiedliches
Bruchverhalten zeigen können [113].
Bei der Bestimmung mechanischer Kennwerte, wie der kritischen Bruchspannung σ aus
dem Zug- oder Druckversuch, zeigen Prüfserien duktiler Materialien also eine normalver-
teilte Streuung der Messwerte um einen charakteristischen Mittelwert, wohingegen spröde
Materialien eine eher breite, linkssteile Verteilung der Messwerte aufweisen [113], siehe
Abbildung 3.3.1. Die Dichtefunktion für spröde Materialien folgt einer logarithmischen
Normalverteilung, die W. Weibull 1939 erstmals zur statistischen Beschreibung des Bruch-
verhaltens von Materialien angewendet hat. Deshalb wird diese mathematische Beschrei-
















Abbildung 3.3.1: Schematische Abbildung zur Festigkeitsverteilung duktiler und spröder Materialien,
nach [113].
In Bezug auf eine mechanische Prüfung ist eine Weibullverteilung davon geprägt, dass
zum Teil schon geringe Lasten zu einer hohen Ausfallwahrscheinlichkeit innerhalb einer
Prüfserie führen und nur wenige Proben hohen Lasten widerstehen. Die Häufigkeitsvertei-
lungsfunktion der Weibullverteilung beschreibt die Überlebenswahrscheinlichkeit Ps bzw.
Ausfallwahrscheinlichkeit Pf eines Prüfkörpers und ergibt sich aus der Summe der Ein-
zelwahrscheinlichkeiten fi einer Ausfallstatistik bzw. Prüfserie, siehe Gleichung 3.3 [115].
Eine Prüfserie besteht aus N Proben, die jeweils bei unterschiedlichen Bruchspannungen
σN versagen. Wie häufig Proben unter einer bestimmten Last versagen, ergibt sich durch
die Unterteilung der Bruchspannung σ in i Intervalle der Breite ∆σ und die entsprechende
Einordnung aller σN , sowie der anschließenden Bestimmung der Probenanzahl ni(∆σi)
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in einem Intervall ∆σi und letztendlich die Berechnung der Häufigkeit fi(∆σi) mit Glei-
chung 3.4 [115], siehe Abbildung 3.3.2 a. Die kumulative Häufigkeitsverteilungen Ps bzw.
Pf folgen einer Exponentialfunktion, siehe Gleichung 3.5 [115], wobei σ0 die charakteri-
stische Bruchspannung, bei der 63,2 % aller Proben versagen, und m den Weibullmodul
angibt. Eine doppelt logarithmische Auftragung von Gleichung 3.5 ergibt eine Gerade,
dessen Anstieg das Weibullmodul m und dessen Schnittpunkt mit der Y-Achse die charak-
teristische Bruchspannung σ0 bestimmen lässt, siehe Gleichung 3.6 und Abbildung 3.3.2 b.
Der Weibullmodul m ist dabei ein Maß für die Streuung eines Messwertes σ und gibt damit
die Zuverlässigkeit des Materialkennwertes σ0 einer Prüfserie an, siehe Abbildung 3.3.2 c, d.
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Abbildung 3.3.2: Schematische Abbildungen zur Weibullverteilung, nach [115]. In a) und b) ist die Erstel-
lung und Auswertung einer Weibullverteilung beispielhaft gezeigt. Abbildung c) beinhaltet verschiedene
Dichtefunktionen f(σ) und d) Verteilungsfunktionen Pf (σ) für ein konstantes σ0 aber unterschiedliche
Weibullmodule m.
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3.4 Magnetometrie
Mit den Anlagen PPMS-9T und MPMS-7XL der Firma LoT QuantumDesign GmbH
(Physical Property Measurement System – Messsystem zur Erfassung physikalischer Ei-
genschaften, Magnetic Property Measurement System – Messsystem zur Erfassung ma-
gnetischer Eigenschaften) wurden die magnetische Eigenschaften von Proben bestimmt.
Zu den bestimmten Eigenschaften zählen hauptsächlich die Übergangstemperatur Tt und
die spezifischen isotherme Entropieänderung ∆siso. Der untersuchbare Temperaturbereich
der Geräte liegt zwischen T = 2 K und 390 K, wobei Proben meist zwischen T = 100 K und
350 K untersucht wurden. Es kamen außerdem magnetische Felder bis zu µ0H = 2 T zum
Einsatz. Aufgrund der zum Teil sehr langen Messzeiten wurden zwei Geräte PPMS und
MPMS verwendet, wobei um die Vergleichbarkeit zu wahren, komplette Probenserien im-
mer nur in einer der Anlagen gemessen wurden. Aus Vergleichsmessungen hat sich ergeben,
dass die Anlagen in einem Schwankungsbereich von etwa 5% die gleichen Temperaturen
und Magnetisierungen zeigen. Wenn in den konkreten Kapiteln nicht anders vermerkt ist,
kamen die folgenden Messprotokolle für Tt und ∆siso zur Anwendung:
Die Übergangstemperatur Tt wurde aus temperaturabhängigen Magnetisierungsmessun-
gen M(T ) in einem Magnetfeld µ0H = 10 mT bestimmt. Der Temperaturbereich betrug
dabei mindestens 100 K und überdeckte jenen Bereich in dem Tt vermutet wurde. Die
Temperaturregelrate betrug Ṫ = 2 K min−1. Im PPMS wurde das magnetische Signal der
Probe kontinuierlich mit f = 40 Hz gemessen (Mittlung über 1 K Temperaturschritte), im
MPMS wurde quasi-statisch mit etwa f = 0,03 Hz (2 K Temperaturschritte) gemessen.
Durch Bildung der ersten Ableitung von M(T ) und anschließender Extrempunktbestim-
mung wurde der Umkehrpunkt von M(T ) ermittelt, der in dieser Arbeit Tt repräsentiert.
Die isotherme Entropieänderung ∆siso wurde aus einer Folge von isothermen Magneti-
sierungskurven M(H)T bei verschiedenen Temperaturen T mit dem „Loop-Protkoll“ [28]
bestimmt. Vor jeder M(H)T -Messung wurde deutlich über Tt geheizt, z.B. 50 K über Tt,
bevor eine neue Messtemperatur angefahren wurde. Der vermessene Temperaturbereich
umfasste mindestens 50 K, wobei sich Tt in der Mitte des Bereichs befand. Die Tempe-
raturschrittweite betrug 5 K. Jede Temperaturstufe wurde für t = 20 min gehalten, bevor
die M(H)T Messung begann. Der Start jeder Messung erfolgte bei tiefen Temperaturen.
Das Magnetfeld wurde im PPMS kontinuierlich mit 19 mTs−1 von µ0H = 0 T bis 2 T
erhöht während das magnetische Signal der Probe mit f = 40 Hz gemessen und jede Se-
kunde gemittelt wurde. Im MPMS wurde das Magnetfeld schrittweise von µ0H = 0 T um
µ0H = 1000 mT erhöht und stabilisiert, anschließend wurde das magnetische Moment der
Probe quasi-statisch mit etwa f = 0,03 Hz gemessen. Dies wiederholte sich bis µ0H = 2 T
erreicht waren. Es entstand ein Satz von M(H)T -Kurven, der die Grundlage zur Berech-
nung von ∆siso über die Maxwell-Beziehung (Unterabschnitt 2.1.1, Gleichung 2.19) bildete.
Die Proben wurden so präpariert und im Probenhalter ausgerichtet, dass sich der kleinste
geometrische Entmagnetisierungsfaktor ergibt, z.B. Drahtproben aus Kapitel 6 entlang der
Drahtachse. Deshalb wird das Entmagnetisierungsverhalten der Proben in dieser Arbeit
generell vernachlässigt. Vor jeder Messung wurde die Masse der jeweiligen Probe mit einer
Präzisionswaage bestimmt (meist m = 10 bis 50 mg). Die Funktionsweise des PPMS und
MPMS kann den Referenzen [116, 117] entnommen werden.
32 Kapitel 3 – Experimentelle Methoden
3.5 Zerstörungsfreie Mikrostrukturanalyse
Die zerstörungsfreie Mikrostukturanalyse [118–120] von Proben wurde an einem phoenix
nanotom m 180, einer XCT-Anlage (X-ray Computed Tomography – Röntgencomputerto-
mographie) der Firma General Electric Sensing & Inspection Technologies GmbH, durch-
geführt. Ausgerüstet mit einem 180 kV-Hochspannungsgenerator, Mikro- und Nanofokus-
Röntgenröhre mit Wolfram/ Diamant-Transmissionstarget, einem verfahrbaren Proben-
drehteller und Röntgenflächendetektor mit 3072 x 2400 Bildpunkten ist diese Anlage für
Proben mit einem Durchmesser von max. 5 cm und Auflösungen bis zu 0,5 µm geeignet
[121]. Die Anlage bestimmt Unterschiede im Röntgenabsorptionsverhalten von Stoffen und
kann damit den inneren Aufbau, wie z.B. verschiedene Materialien, Phasen von Legierun-
gen, Poren oder Risse, einer Probe dreidimensional abbilden. Stark absorbierende Mate-
rialien, z.B. Metalle, werden in einem rekonstruierten XCT-Scan durch hohe Grauwerte
dargestellt und erscheinen hell, wohingegen gering absorbierende Materialien, z.B. Luft
oder Polymer, durch niedrige Grauwerte dargestellt werden und dunkel erscheinen4.
Abhängig von der für diese Arbeit gescannten Probengeometrien und -materialien kamen
verschiedene Scanparameter zum Einsatz: U = 100 – 150 kV, I = 100 – 160 µA, Nano- und
Makrofokus, Kupferfilter dCu = 0,3 – 2 mm dick, Belichtungszeiten t = 0,5 – 2 s, gerätespe-
zifische Detektorsensitivität sens = 1 oder 2, Bildanzahl N = 360 – 2000, Bildmittelung5
zwischen Navg = 1 – 4, Probenausrichtung aufrecht oder verkippt. Je nach Probengröße
wurden Voxelgrößen6 vx von vx = 1 – 3 µm für sehr kleine Probendurchmesser < 0,5 cm,
vx = 3 – 8 µm für kleine Probendurchmesser < 1 cm und vx = 8 – 20 µm für große Pro-
bendurchmesser > 1 cm erreicht.
Im folgenden Abschnitt wird das Funktionsprinzip der XCT näher beleuchtet.
Funktionsprinzip der XCT
Im Hochvakuum einer Röntgenröhre werden Elektronen aus einer Wolfram-Haarnadel-
kathode mittels Hochspannung herausgelöst, beschleunigt und mit Ablenkspulen auf ein
Wolfram/ Diamant-Transmissionstarget fokussiert. Die Brennfleckgröße des Elektronen-
strahls bestimmt die Auflösungsgrenze der Methode maßgeblich, da diese als Punktrönt-
genquelle verstanden werden kann und für hohe Auflösungen möglichst klein sein soll
[122]. Beim Aufprall der Elektronen auf das Target wird Röntgenstrahlung erzeugt, de-
ren Spektrum für das Targetmaterial und die Beschleunigungsspannung spezifisch ist und
aus Bremsstrahlung und charakteristischer Strahlung besteht. Der Röntgendetektor regi-
striert zwar Röntgenphotonen, unterscheidet aber nicht deren Photonenenergie. Demzu-
folge beeinflusst das zur Bildgebung verwendete Röntgenspektrum die Bildgebung, denn
ein homogenes Material bestimmter Dicke absorbiert niederenergetische Photonen stärker
als hochenergetische Photonen [122]. Es ist deshalb üblich das emittierte Energiespektrum
mittels physikalischer Filter, z.B. einer Kupferplatte, zu beeinflussen und den Anteil der
niederenergetischen Photonen im Spektrum zu reduzieren, was Strahlaufhärtung genannt
wird [122]. Aufgrund der Kegelstrahlgeometrie des Röntgenstrahls, kommt es abhängig von
4Die Grauwertzuordnung beruht auf der klassischen Darstellung der zur Rekonstruktion genutzten digi-
talen Röntgenbilder, in denen Bereiche niedriger Photonenabsorption geschwärzt dargestellt werden. [122]
5Es werden pro Bild N mehrere Bilder Navg aufgenommen und zu einem neuen Bild N∗ gemittelt, was
das Signal- zu Rauschverhältnis verbessert.
6Ein Voxel ist das dreidimensionale Pendant eines Pixels und wird in dieser Arbeit als isotroper Punkt-
gitterabstand angegeben.
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Proben- und Detektorposition im Strahlengang zu einer Vergrößerung der durchleuchteten
Probe. Die Absorptionseigenschaften und räumliche Anordnung der Stoffe innerhalb der
Probe bestimmen das auf dem Flächendetektor entstehende Röntgenabsorptionsbild. Das
Lambert-Beersche Gesetz (3.7) [122] beschreibt diesen Sachverhalt durch die Schwächung
einer Ausgangsintensität I0 einer Röntgenquelle beim Durchgang durch einen Körper ei-
ner bestimmten Dicke d und einem materialspezifischen Absorptionskoeffizient µ. Daraus
resultiert eine Intensität I, die den Körper verlässt. Der Absorptionskoeffizient µ ist dabei
im Allgemeinen proportional zur Dichte ρ und Atomzahl Z des Materials sowie der einge-
strahlten Photonenenergie λ des Röntgenspektrums entsprechend (3.8) [122]. Da in einer
Probe unterschiedliche Stoffe mit verschiedenen µ verteilt sein können, ist µ entlang eines
Röntgenstrahls eine Funktion des Ortes x, siehe (3.9) [122].
I = I0 · e−µd (3.7)
µ ∼ ρ Z4 λ3 (3.8)
I = I0 · e−
∫︁ d
0 µ(x)dx (3.9)
Bei einem XCT-Scan werden während einer Drehung der Probe um 360◦ an diskreten
Winkelpositionen Absorptionsbilder aufgenommen. Der Satz an aufgenommenen Absorp-
tionsbildern dient als Grundlage zur Rekonstruktion des 3D-Volumens der Probe mit-
tels Software, hier GE datos|x 2.2 [123], die durch Bildfilterung und Rückprojektion der
Aufnahmen anhand des FDK-Rekonstruktionsalgorithmus [124] einen 8-bit Grauwertvo-
lumendatensatz erstellt. Die Bildaufnahme und Rekonstruktion ist in Abbildung 3.5.1
schematisch dargestellt.
Bei der Bildgebung mittels XCT kann es zu Bildgebungsartefakten [125, 126] kommen,
wie z.B. Bewegungs-, Kegelstrahl-, Strahlaufhärtungs- oder Ringartefakten, denen mit
geeigneten Mitteln, z.B. Strahlaufhärtung mit Kupferfilter oder Softwarealgorithmen, ent-
gegengewirkt werden kann. Bei der Rekonstruktion mittels Software können Maßnahmen



















Abbildung 3.5.1: Schematische Darstellungen zur XCT-Methode, nach [120, 127]. Abbildung a) veran-
schaulicht den Ablauf eines XCT-Scans: während eine Probe in einem Röntgenkegelstrahl rotiert, werden
Absorptionsbilder an diskreten Winkelpositionen aufgenommen. Es entsteht ein Satz aus Projektionen
verschiedener Ansichten der Probe, z.B. 1 bis 4 bei 0◦, 90◦, 180◦ und 270◦ in b). Die Rekonstruktion
des XCT-Scans, die lokale Absorptionsunterschiede in einer Probe aufdeckt (roter und blauer Würfel),
geschieht durch zeilenweise Rückprojektion der Aufnahmen, wie in c) vereinfacht dargestellt ist.
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3.6 Magneto-optische Bildgebung
Zur Visualisierung von temperaturabhängigen, lokalen Magnetisierungsprozessen in ei-
nem Schüttbett aus sphärischen MnFePSi-Partikeln, wurde auf die Methode der Faraday-
Lichtmikroskopie, welche der allgemein bekannteren Kerr-Lichtmikroskopie ähnelt, zurück-
gegriffen. Der Kerr-Lichtmikroskopie liegt der sogenannte magneto-optische Kerr-Effekt
zugrunde, bei dem der Wellenvektor von polarisiertem Licht durch die Wechselwirkung,
der Reflexion von Licht, mit einem magnetischen Material in seiner Polarisiationsebene
gedreht wird. Dieser Effekt kann durch einen Analysator, der nur bestimmte Polarisie-
rungsrichtungen des Lichts passieren lässt, zur Abbildung von magnetischen Domänen
eines magnetischen Materials genutzt werden [128]. Die Vorraussetzung dafür ist eine po-
lierte Probenoberfläche mit wenigen Defekten, was aufgrund der Sprödigkeit von MnFePSi
und dem Problem des Herausreißens von Pulverpartikelen aus dem Verbund für die zu
untersuchenden Pulverschüttung nicht gewährleistet werden konnte. Durch den Einsatz
einer MOIF (Magneto-Optical Indicator Film – mag.-opt. Indikatorschicht) können die
Anspüche an die Probenpräparation reduziert werden. Ähnlich wie beim Einsatz von Ei-
senfeilspänen oder der Bitter-Methode [116], wo eine magnetische Flüssigkeit als Indikator
zur Anwendung kommt, wird dabei der magnetische Zustand der Probe auf die Indikator-
schicht übertragen und in der folgenden Untersuchung der Indikator beobachtet. Auf der
Rückseite der MOIF befindet sich eine Spiegelschicht aus 20 nm Aluminium, welche die
Probe vollständig ausblendet. Voraussetzung für den Erfolg der Methode ist eine flach ge-
schliffene Probe, auf deren Oberfläche die Schicht vollständig aufliegen kann. Im Falle der
hier verwendeten MOIF handelt es sich um einen ein Millimeter dicken, in der Schichtebene
(in-plane) magnetisch kristallanisotropen, Bi-substituierten Yt-Fe-Garnet (Typ C+) der
Firma Matesy Jena. Dies ist ein weichmagnetischer, transparenter Einkristall, bei dem ein-
fallendes polarisiertes Licht den Kristall durchdringt und an der auf der Rückseite liegen-
den Spiegelschicht reflektiert wird. Die Wechselwirkung zwischen Licht und magnetischem
Material basiert hier nicht auf Reflexion sondern auf Transmission des Lichts durch einen
magnetischen Körper, der MOIF, weshalb der hier stattfindende Prozess Faraday-Effekt

















Abbildung 3.6.1: Schematische Darstellung des MOIF-Messaufbaus in a). Der vergrößerte Bereich
von MOIF und Probe deutet die Magnetisierungsausrichtung der Partikel (weiße Pfeile) und die der
MOIF (schwarze Pfeile) an. Die in Schichtebene anisotrop fixierte MOIF-Magnetisierung wird leicht aus
der Schichtebene heraus gedreht, was einen veränderten Grauwert in der polar gemessenen magneto-
optischen Bildgebung liefert. Das Auge in a) deutet die Beobachtungsrichtung an. In Abbildung b) ist
ein Foto des realen Messaufbaus gezeigt. Die Auflagefläche der Kupferplatte ist 1,5 × 1,5 cm2 groß.
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Die Regelung der Temperatur für diesen Messaufbau wurde durch ein Peltierelement, dass
mit einer Kupferplatte der Dicke dCu = 1 mm und Fläche ACu = 225 mm2 beschichtet
ist, gewährleistet. Darauf wird eine Probe mit Silberleitlack fixiert. Weiterhin kontrolliert
ein Pt-1000-Thermoelement zusammen mit dem Temperatursteuergerät LakeShore Model
336 in einer Rückkopplungsschleife die Temperatur des Peltierelements. Die dafür nötige
Betriebssoftware wurde von der Firma evico-magnetics GmbH in LabView bereitgestellt.
Damit können Temperaturen zwischen T = 285 K und 335 K mit Ṫ = 0,1 – 20 K min−1
linear angefahren werden, wobei die untere Temperaturgrenze vor allem durch die Umge-
bungsluft und der daraus folgenden Kondensation von Wasser auf der MOIF-Oberfläche
begrenzt ist.
Ein senkrecht zur Schichtebene (out-of-plane) angelegtes äußeres Magnetfeld der Stärke
µ0H = 10 – 50 mT orientiert die Magnetisierungsvektoren der magnetischen Probe und die
der MOIF leicht aus ihrer natürlichen Vorzugsorientierung und ermöglicht die Beobach-
tung von Magnetisierungsprozessen mittels polar sensitiver Faraday-Lichtmikroskopie. Je
nach Orientierung der lokalen MOIF-Magnetisierungsvektoren erscheinen in Feldrichtung
ausgerichtete Bereiche dunkel und entsprechend entgegengesetzt ausgerichtete Bereiche
hell7. Im Falle einer paramagnetischen Probe koppelt die MOIF nicht mit der darunter
liegenden Probe und die Schicht erscheint gleichmäßig grau.
Mit dem MOIF-Versuchsaufbau lassen sich temperaturabhängige Umwandlungsvorgänge
einer Probe von para- zu ferromagnetisch und umgekehrt abbilden. Der absolute Grau-
wert und die Abbildungsqualität ferromagnetischer Proben bezüglich Kontrast und Schärfe
hängt neben dem verwendeten kalibrierten optischen System vom Abstand der Probe zur
MOIF, der Oberflächenfragmentierung der Probe, der relativen Orientierung der Proben-
magnetisierung zur MOIF und der magnetischen Umgebung einzelner Partikel ab [128].
Als Proben kamen Schichtproben geringer Dicke dSchicht = 0,3 – 0,6 mm von MnFePSi-
Pulverschüttbetten zum Einsatz, um den Einfluss der Wärmeleitung von der Proben-
unterseite zur -oberseite zu minimieren. Zur Wahrung der mechanischen Stabilität der
Schichtproben wurde die offene Porosität der untersuchten Pulverschüttbetten zuvor mit
Epoxidharz infiltriert. Vor jedem Versuch wurde das äußere Magnetfeld mit einer Hall-
Sonde kalibriert. Die Versuche wurden mit Ṫ = 0,5 K min−1 bzw. 5 K min−1 an einem Zeiss
AxioScope A1 Lichtmikroskop mit Objektivvergrößerungen 1,25x, 2,5x und 10x durchge-
führt. Während des Versuchs wurde ein Bild pro Sekunde und die aktuelle Temperatur
zur Aufnahmezeit aufgezeichnet. Zur optischen Hervorhebung von magnetischen Verän-
derungen im Verlauf des Versuchs, kam eine Differenzabbildungsmethode zur Anwendung.
Dafür wird eine Referenzbild bei hohen Temperaturen im paramagnetischen Zustand der
Probe aufgenommen und von allen anderen Bildern des Versuchs abgezogen. Die origi-
nalen Livebilder wurden ebenfalls gespeichert und für spätere statistische Auswertungen
verwendet.
7Die Zuordnung eines absoluten Grauwertbereichs zu einer Magnetisierungsrichtung wird durch die
Analysator- und Kameraeinstellungen festgelegt. Dabei entspricht dunkel niedrigen und hell hohen Grau-
werten. Die Grauwertzuordnung kann auch invertiert werden. In dieser Arbeit werden ferromagnetische
Zustände mit Magnetisierungsausrichtung in Feldrichtung, also aus der Probenebene zum Betrachter zei-
gend, immer als niedrige bzw. dunkle Grauwerte abgebildet.
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3.7 Digitale Bildverarbeitung und -analyse
Die digitale Bildverarbeitung und -analyse von XCT- und MOIF-Datensätzen wurde mit
den kommerziellen Softwareprodukten VG-Studio MAX 2.2 von Volume Graphics GmbH
[129], Avizo 9 von Thermo Fischer Scientific Inc. [130] und der Open-Source-Software FiJI
[131] bewerkstelligt. Mit VG-Studio wurden rekonstruierte XCT-Datensätze qualitativ be-
gutachtet und repräsentative Bilder der allgemeinen Probenstruktur aufgenommen. Zum
Teil wurden auch quantitative Messungen, wie z.B. Porositäts- oder Abstandsmessungen,
durchgeführt.
Die Markierung bzw. das Thresholding von Besonderheiten einer mit XCT gescannten
Probe, z.B. von Partikeln, Poren oder Rissen, geschieht für diese Arbeit generell mit-
tels ISO-50 Schwellwertbildung [132]. Die Häufigkeitsverteilung der Grauwerte eines 8-bit
XCT-Grauwertdatensatzes mit 256 diskreten Werten kann in einem Histogramm aufge-
tragen werden. Bei hinreichend hoher XCT-Scanauflösung bilden sich Maxima bestimmter
Grauwertbereiche im Histogramm aus. Den Maxima können schwach absorbierende Stoffe,
z.B. Luft oder Polymer, mit niedrigen bzw. dunklen Grauwerten oder hoch absorbieren-
den Stoffen, z.B. Metalle, mit hohen bzw. hellen Grauwerten zugeordnet werden. Die Ab-
grenzung zwischen Bereichen aus z.B. Luft und Metall wird mit dem ISO-50 Schwellwert
festgelegt, der jenen Grauwert genau in der Mitte zwischen Luft- und Metallmaximum
des Histogramms darstellt (siehe Abbildung 3.7.1). Die so markierten Gebiete sind dann
hinsichtlich ihrer Position, Form oder Größe auswertbar.
Das generelle Vorgehen zur quantitativen XCT-Bildverarbeitung mit Avizo beinhaltet
das Filtern des originalen XCT-Grauwertdatensatzes mit z.B. „Median“-Glättungsfilter
oder „Unsharp Masking“-Schärfungsfilter [133], außerdem die digitale Beschneidung und
Ausrichtung des Volumendatensatzes und die Markierung von Komponenten mit ISO-50




















Abbildung 3.7.1: ISO-50 Schwellwertbildung in einem Grauwerthistogramm. In Abbildung a) ist ein
typisches Grauwerthistogramm eines rekonstruierten XCT-Scans mit drei charakteristischen Maxima
dargestellt. Die Maxima sind jeweils mit einer Linie für A – Luft, B – Metall 1 und C – Metall 2
gekennzeichnet. Die ISO-50 Schwellwerte sind als schwarze Linie eingezeichnet und befinden sich jeweils
mittig zwischen A : B und B : C. Die entsprechende Einfärbung mit ISO-50 wird in Abbildung b) anhand
eines Grauwertbildes des XCT-Scans demonstriert.
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Algorithmus [133] aufgefüllt oder Bereiche mittels „Watershed“-Algorithmus [133] vonein-
ander separiert werden, bevor konkrete Messungen durchgeführt werden können. Separier-
te Bereiche des gleichen Materials, z.B. mehrere Partikel aus Metall, können durch einen
„Labeling“-Algorithmus [133] individuell identifiziert und anschließend automatisiert aus-
gewertet werden, um z.B. das Volumen jedes einzelnen Partikels zu bestimmen.
Mit FiJI wurden vor allem die MOIF-Datensätze aus Abschnitt 3.6 und 4.2 ausgewertet.
MOIF-Datensätze sind zeit- bzw. temperaturabhängige Lichtbilder einer Pulverschüttbett-
probe in denen lokale Grauwertveränderungen einzelner Partikel mit FiJI erfasst werden.
Anhand eines MOIF-Bilderstapels werden einzelne Partikel mit Kreisen angepasster Grö-
ße, sogenannten ROIs (Region Of Interest – Untersuchungsbereich), markiert und als
Auswertemaske gespeichert. Jedes einzelne ROI in der Maske wird mit einer Identifikati-
onsnummer eindeutig benannt. Über alle einzelnen Bilder des MOIF-Datensatzes wird der
mittlere Grauwert innerhalb aller einzelnen ROIs erfasst. Somit ergibt sich für einzelne
Partikel ein temperaturabhängiger Grauwertverlauf, der das magnetische Verhalten des
Partikels beschreibt. Der konkrete Ablauf zur Auswertung der MOIF-Datensätze mit FiJI
wird in Unterabschnitt 4.2.1 anhand eines Beispiels demonstriert.
Weiterführende statistische Analysen von Messwerten aus XCT- oder MOIF-Bildverarbei-
tungen wurden mit OriginPro 9 von OriginLab Corporation und der darin enthaltenen
Programmiersprache LabTalk durchgeführt [134].

Kapitel 4
Innerer Aufbau und magnetische
Eigenschaften von mehrlagigen
MnFePSi-Pulverschüttbetten
Die alleinige Bereitstellung magnetokalorisch effektiver Materialien, wie z.B. MnFePSi, ist
für eine erfolgreiche Markteinführung magnetokalorischer Kühlgeräte nicht ausreichend.
Das Material muss in einen Regenerator, siehe Unterabschnitt 2.3.2, überführt und in
einen Kühlkreislauf integriert werden, der sowohl technologische als auch wirtschaftliche
Anforderungen erfüllen muss. Das Regeneratordesign bestimmt grundlegende Parameter,
wie das Volumen und die Oberfläche des magnetokalorischen Halbzeugs oder den Druck-
abfall des Wärmeaustauschfluids in der Regeneratorkammer. Im Falle der Fertigung von
mehrlagigen, Tt-geschichteten Pulverschüttbetten bedarf es großer Sorgfalt. Technologi-
sche Herausforderungen bestehen in der Gewährleistung einer gleichbleibenden Qualität
der Pulverchargen unterschiedlicher Umwandlungstemperaturen Tt, z.B. hinsichtlich der
Partikelform und Größenverteilung, sowie der Fixierung von Pulverpartikeln, der mecha-
nische Langzeitstabilität und des magnetokalorischen Effekts. Pulverschüttbettprotoytpen
werden bei BASF in Testständen untersucht und unter realen Einsatzbedingungen im Ma-
gnetfeld und unter Fluiddurchströmung geprüft, wobei die Temperaturveränderung und
der Druckabfall maßgebliche Messwerte darstellen. Konventionelle Analysemethoden, wie
die Porositätsbestimmung mit dem Prinzip nach Archimedes, geben nicht immer genügend
Aufschluss über die Variationen von Messwerten unterschiedlicher Prototypen.
Im Rahmen eines Industrieprojektes mit dem Chemiegroßkonzern BASF wurden fast
100 MnFePSi-Pulverschüttbetten mittels XCT hinsichtlich ihres Aufbaus detailliert un-
tersucht, siehe Abschnitt 4.1. Die Ergebnisse der Analysen unterstützten BASF bei der
Verbesserung der Regeneratoren und des Fertigungsprozesses pulverbasierter Regenera-
toren. Basierend auf den Erkenntnissen der XCT-Untersuchungen optimiert BASF zum
Beispiel den Metallschmelzenverdüsungsprozess des verwendeten MnFePSi-Pulvers und
die chemische Zusammensetzung des Polymerbinders zum Fixieren der Partikel. Außer-
dem erfolgte ein Übergang des Fertigungsprozesses von manuell zu automatisiert. Die ge-
nauen Prozessmodifikationen unterliegen der Geheimhaltung. Dabei kam erstmalig XCT
als zerstörungsfreie Bildgebungsmethode zur Untersuchung von magnetokalorischen Re-
generatoren zum Einsatz, siehe Abschnitt 3.5. Die XCT-Methode kann Besonderheiten in
mehrlagigen Pulverschüttbetten aufdecken, die bisher nicht oder nur erschwert zugänglich
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waren. Als Beispiele dafür seien die Verteilung des Polymerbinders, die Pulverbeschaffen-
heit sowie die Morphologie der Tt-Schichten und deren Grenzflächen angeführt. Für eine
zukünftige Kontrolle einer Serienfertigung von Regeneratoren mittels XCT sind grundle-
genden Studien dieser Art von Vorteil.
Die magnetischen Eigenschaften der geschichteten Pulverensembles und mögliche magne-
tischen Wechselwirkungen der Partikel sowie der Tt-Schichten untereinander, sind auf-
grund der Komplexität und Größe der Schüttbetten von einigen Kubikzentimetern mittels
konventioneller Magnetometrie nicht zugänglich. In dieser Arbeit wurde zur Aufklärung
der magnetischen Eigenarten von magnetokalorischen Schüttbetten ein magneto-optischer
Messaufbau eingesetzt, siehe Abschnitt 4.2.
Alle in diesem Kapitel besprochenen Proben wurden, sofern nicht anders gekennzeichnet,
ausschließlich von BASF hergestellt und präpariert.
4.1 Innerer Aufbau magnetokalorischer Pulverschüttbetten
Ein rekonstruiertes XCT-Übersichtsbild eines Pulverschüttbetts ist in Abbildung 4.1.1 ge-
zeigt. Aus XCT-Scans von magnetokalorischen Pulverschüttbetten kann eine Vielzahl von
Informationen visuell erfasst, quantifiziert und statistisch ausgewertet werden. Typische
Besonderheiten sind: die offene Porosität, die Partikelgrößenverteilung, die Partikelform,
die Verteilung des Polymerbinders, die Morphologie der Tt-Schichten und fertigungs- bzw.
nutzungsbedingte Bauteilfehler. Dafür ist eine digitale Bildanalyse notwendig, die in Ab-
schnitt 3.7 näher beschrieben ist. In Hinblick auf eine zukünftige automatisierte Fertigung
von pulverbasierten Regeneratoren sollten Methoden zur XCT-basierten digitalen Bild-
auswertung entwickelt werden.
Die wichtigsten Erkenntnisse der XCT-Untersuchungen sind in diesem Kapitel zusammen-












Abbildung 4.1.1: Typische XCT-Übersichtsaufnahme eines Pulverschüttbetts. Zu sehen sind XCT-
Schichtbilder a), b), c) in der YZ-, XY-, XZ-Ebene und eine 3D-Darstellung in d).
1Mit freundlicher Genehmigung des Elsevier Verlags wurden Inhalte aus Text und Bild überarbeitet
und übernommen.
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4.1.1 Offene Porosität in Pulverschüttbetten
Zu den wichtigsten Merkmalen eines Pulverschüttbetts gehört die offene Porosität, die ein
offenes Netzwerk aus Kanälen zur Durchströmung des Regenerators mit einem Wärme-
austauschfluid bildet. Die mit XCT bestimmte Porosität liegt, je nach Partikelform und
-größenverteilung der verwendeten Pulver und Herstellungsprozess als lose Schüttung oder
verdichtete Kompaktierung, meist zwischen 55 und 35 vol% [136]. Vergleichswerte wurden
mit dem Prinzip nach Archimedes durch BASF bestimmt und zeigen, dass die XCT-
Ergebnisse meist bis zu 5 vol% über dem Vergleichswert liegen, siehe Abbildung 4.1.2.
Abweichungen können durch die Fehleranfälligkeit beider Methoden begründet werden.
Einerseits ist nicht sicher, ob das verwendete Fluid zur Porositätsbestimmung mit dem
Prinzip nach Archimedes eine Probe vollständig infiltriert und so die Porosität möglicher-
weise unterschätzt wird. Andererseits birgt die XCT-Methoden auch Fehlerquellen, z.B.
dass die verwendete Auflösung hoch genug sein muss, um auch kleinste Porenräume in
den Zwickeln der Partikel auflösen zu können. Weiterhin kann das zur Fixierung der Par-
tikel genutzte Polymer nicht zweifelsfrei detektiert werden und Grauwerte des Polymers
werden den Werten der Porosität zugeordnet. Außerdem zeigen die XCT-Datensätze oft
Bildgebungsartefakte und vertrauensvolle Porositätswerte können nur in jenen Bereichen
des XCT-Scans bestimmt werden, in denen keine Artefakte auftreten. Deshalb wurden die
Probenränder nicht zur Auswertung herangezogen. Der Vergleich der Ergebnisse aus XCT
und Archimedes in Abbildung 4.1.2 zeigt aber auch, dass die Messwerte innerhalb einer
Probenreihe durchaus dem selben Trend folgen. Bei gleichartig gescannten und ausgewer-
teten Proben können somit zumindest Aussagen zum Trend innerhalb einer Probenreihe
anhand von XCT-Daten getätigt werden.



















Abbildung 4.1.2: Offene Porosität in magnetokalorischen Pulverschüttbetten. Vergleich von Porositäts-
werten einer Probenserie bestimmt mit dem Prinzip nach Archimedes und XCT.
Ein wesentlicher Vorteil der XCT-Methode gegenüber dem Prinzip nach Archimedes zeigt
sich bei der Analyse der Beschaffenheit des offenen Porennetzwerkes. Mit XCT ist es
möglich die Dimensionen der Porenkanäle, die ein verzweigtes Netzwerk bilden, zu ver-
messen, zu visualisieren und statistisch auszuwerten. So lassen sich sehr große Kanäle, die
sich möglicherweise als Vorzugskanäle nach vielen Einsatzstunden des Regenerators aus-
bilden, nachweisen. Diese würden sich ansonsten nur anhand von Druckabfallmessungen
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eines Fluids über der Betriebszeit des Regenerators vermuten lassen. Für einen kleinen
Ausschnitt eines Pulverbetts ist eine solche Kanalstruktur in Abbildung 4.1.3 exempla-
risch gezeigt. Es handelt sich um ein fein verzweigtes Netzwerk sehr kleiner Kanäle in
den Zwickeln der Partikel mit Durchmessern DKanal < 28 µm und Abschnitten größeren
Hauptkanälen mit Durchmessern DKanal = 28 µm bis 84 µm, die sich vereinzelt in sehr
großen Knotenpunkten mit Durchmessern bis zu DKanal = 140 µm sammeln.
Bei einzelnen, noch nicht durch BASF optimierten Pulverschüttbetten, die mehrere Be-
triebsstunden im Einsatz waren und deutliche Druckabfalländerungen zeigten, konnte eine
Bildung von Vorzugskanälen und eine Ausspülung von Partikeln an den Rändern zum Pro-
benhalter nachgewiesen werden, siehe Anhang A Abbildung A1. Was genau dazu führte ist
nicht bekannt, vermutlich versagte der Polymerbinder, sodass Partikel aus dem Verbund
herausgelöst wurden.
Auf die lokale Verteilung der offenen Porosität an Tt-Schichtübergängen oder innerhalb
von Tt-Schichten, wird in Unterabschnitt 4.1.6 detailliert eingegangen.
b)a)
Abbildung 4.1.3: Offenes Porennetzwerk in magnetokalorischen Pulverschüttbetten. Darstellung des
offenen Porennetzwerks eines würfelförmigen Pulverbettausschnitts mit 1,5 mm Kantenlänge, wobei in
a) alle Kanäle und in b) zur besseren Übersicht nur Kanäle > 28 µm gezeigt sind.
4.1.2 Verteilung des Polymerbinders in Pulverschüttbetten
Der Polymerbinder, der die Fixierung des Partikelensembles gewährleistet und zum che-
mischen Schutz der Partikel gegenüber des Wärmeaustauschfluids beiträgt, soll als dünne
Schicht auf den Partikeln vorliegen und die Zwickel zwischen den Partikeln nicht ausfül-
len. Der nominelle Polymeranteil in einem Pulverschüttbett ist mit 5 m% bzw. 25 vol%
hoch und macht einen wesentlichen Volumenanteil der Probe aus. Jedoch verteilt sich
das Polymer auf der großen Oberfläche des Partikelhaufwerks. Unter der Annahme einer
gleichmäßigen Verteilung des Polymers auf den Partikeln lässt sich die Polymerschichtdicke
anhand der nominellen Volumenanteile abschätzen und liegt zwischen dP = 5 µm und 8 µm,
siehe Anhang A. Die Polymerverteilung mittels XCT zu überprüfen ist äußerst schwierig,
da die Polymerschichtdicke unterhalb der typischen Voxelgröße von vx = 8 µm bis 20 µm
der hier gescannten Probenkörper (V ∼ 6 cm3) liegt und damit unterhalb des örtlichen
Auflösungsvermögens. In kleineren Proben der Schüttbetten (V < 0,5 cm3, vx = 1 –2 µm)
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war das Polymer ebenfalls nicht zweifelsfrei nachweisbar. Die zur Röntgenabsorption bei-
tragenden Dichten ρ und mittleren Atomzahlen Z̄ von MnFePSi (ρM = 6,4 g cm−3 [109]
und Z̄M = 22) und Polymer (ρP = 1,0 g cm−3 und Z̄P = 6) unterscheiden sich stark, jedoch
ähneln sich die mittleren Atomzahlen Z̄ von Polymer und Luft (ρL = 0,0012 g cm−3 und
Z̄L = 7). Die Dichte ρ geht linear und die mittlere Atomzahl Z̄ mit der vierten Potenz
in das Absorptionsverhalten von Stoffen ein, siehe Abschnitt 3.5 Gleichung 3.8. Bei dem
Versuch das Polymer mittels XCT nachzuweisen, dominieren die Absorptionseigenschaf-
ten von MnFePSi, wodurch das Polymer bei der digitalen Bildauswertung als Luft bzw.
Porosität erkannt wird. Der zu geringe Absorptionsunterschied und der daraus resultie-
rende geringe Grauwertunterschied zwischen Luft und Polymer, das Auflösungsvermögen
der XCT-Methode und die gleichmäßig dünne Verteilung des Polymers auf den Partikeln
unterbinden die Lokalisierung der Polymerbeschichtung. Dass sich Polymer auch in den
Zwickeln der Partikel befindet und somit mögliche Strömungskanäle blockiert, ist nicht
auszuschließen.
Deutlich nachweisbar wird das Polymer in XCT-Scans, wenn es nicht gleichmäßig verteilt
vorliegt, sondern als Ansammlung auftritt, wie in Abbildung 4.1.4 gezeigt ist. Es ist nach-
vollziehbar, dass Polymeransammlungen den Durchfluss blockieren und den Druckabfall
erhöhen. Sie sind bei der Fertigung von pulverbasierten Regeneratoren unbedingt zu ver-
meiden. Nachgewiesen wurden blockierte Bereiche mit einem Volumen bis zu V = 2 mm3,
zum Teil auch mehrere Bereiche unterschiedlicher Größe in einer Pulverbettprobe. Meist
nehmen die Ansammlungen eine gestreckte, willkürlich ausgerichtete Form an. Das Er-
scheinungsbild der Polymeransammlungen ist geflockt und es sind wenige Mikrometer
große Partikel darin erkennbar. Vermutlich entstehen solche Polymeransammlungen be-
reits bei der Vermischung der Pulverpartikel mit dem Polymerbinder vor der eigentlichen
Schüttbettfertigung, möglicherweise durch frühzeitige Polymeraushärtung, durch Abbin-
dung einer Feinkornfraktion der Partikel oder anderen Verunreinigungen. Durch Anpas-
sung der chemischen Zusammensetzung des Polymers und des Fertigungsprozesses konnte
BASF bis zum Ende des Projektes die beschriebenen Polymeransammlungen in Schütt-
betten vollständig unterbinden. Was genau dazu führte unterliegt dem Firmengeheimnis.
400 µm
Abbildung 4.1.4: Verteilung des Polymerbinders in Pulverschüttbetten. Die Abbildung zeigt ein XCT-
Schichtbild eines Pulverschüttbetts mit einer großen Polymeransammlung. Die größte Ausdehnung des
blockierten Bereichs beträgt etwa 1,3 mm.
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4.1.3 Morphologie der Tt-Schichten
Ein Qualitätsmerkmal eines geschichteten Pulverschüttbetts ist die Morphologie der Tt-
Schichten, die gerade und gleichmäßig ausgeformt sein sollen. Da sich die chemische Zusam-
mensetzung von MnFePSi-Pulverpartikeln aus verschiedenen Tt-Schichten nur geringfügig
unterscheiden, sind auch deren Röntgenabsorptionseigenschaften ähnlich und sie erschei-
nen in einem XCT-Scan gleichartig grau. Auf dieser Grundlage ist also keine Unterschei-
dung der Tt-Schichten mit XCT möglich.
Um einzelne Tt-Schichten eindeutig mit XCT identifizieren zu können, muss den Pulver-
chargen ein Kontrastmittel beigemengt werden. Dafür wurden etwa 50 % der magnetokalo-
rischen Partikel einer Pulvercharge gegen Eisenpartikel mit ρFe = 7,8 g cm−3 und ZFe = 26
der gleichen Form und Größe ausgetauscht und alternierend mit Pulverchargen aus 100 %
magnetokalorischen Partikeln gestapelt. Aufgrund der höheren Dichte ρFe und höherer
Atomzahl ZFe von Eisen erscheinen diese Partikel gegenüber MnFePSi in XCT-Scans weiß
und lassen sich eindeutig markieren. Die Hervorhebung der Fe-Partikel durch virtuelle Ein-
färbung und 3D-Darstellung mittels Software zeigt die Morphologie der Tt-Schichten eines
Pulverbetts deutlich, siehe Abbildung 4.1.5. Wie in Abbildung 4.1.5 zu sehen ist, sind die
Tt-Schichten nicht immer gerade und gleichmäßig ausgeformt und zeigen zum Teil sogar
Vermischungen einzelner Tt-Schichten in den Ecken des Schüttbetts. Weitere Schichtiden-
tifikationsmethoden auf Basis anderer Strukturmerkmale in einem Pulverschüttbett, wie
z.B. der Partikelgrößenvariationen von Tt-Pulverchargen, werden in Unterabschnitt 4.1.6
vorgestellt.
Ohne XCT kann eine Untersuchung der Tt-Schichtmorphologie durchgeführt werden, in-
dem man die Partikel einer Tt-Charge mit einem Farbstoff einfärbt und auf zerstören-
de Untersuchungsmethoden, wie z.B. einer Schliffbildbegutachtung, zurückgreift oder das
äußere Erscheinungsbild beurteilt (nicht gezeigt). Allerdings ist die Beurteilung der Tt-
Schichtmorphologie mit der Farbstoffmethode gegenüber der XCT-Methode, die das kom-







Abbildung 4.1.5: Visualisierung von Tt-Schichten durch Kontrastmittel. Gezeigt sind XCT-3D-
Darstellung eines Tt-Schichtbetts. Digital markiert und rot eingefärbt sind Fe-Partikel, die als Kon-
trastmittel dienen. In a) ist das vollständige Bett gezeigt, wobei der schwarze Pfeil die Schnittebene der
Darstellungen in b) und c) markiert.
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4.1.4 Besondere Merkmale von Partikeln bzw. einer Tt-Pulvercharge
Viele Partikelmerkmale bzw. Besonderheiten von Partikeln können mittels XCT und di-
gitaler Bildanalyse visualisiert und quantifiziert werden. Die wohl wichtigste Eigenschaft
der einzelnen Tt-Pulverchargen, die zum Aufbau der unterschiedlichen Tt-Schichten ge-
nutzt werden, ist deren Partikelgrößenverteilung. Die Verteilungen unterschiedlicher Tt-
Pulverchargen zeigen oft Abweichungen voneinander, was später zur Markierung von Tt-
Schichten ausgenutzt wird, siehe Unterabschnitt 4.1.6. Zur Erstellung einer Partikelgrö-
ßenverteilung eines Pulverschüttbetts, bestehend aus mehreren Tt-Pulverchargen, muss
jedes einzelne Partikel markiert und ausgemessen werden. Der XCT-Datensatz wird da-
für zunächst mit einem „Median“-Filter zur Reduzierung des Bildrauschens gefiltert. An-
schließend werden die Partikel mittels ISO-50 Schwellwertbildung markiert und Poren
innerhalb der Partikel mit einem „Fill-Holes“-Algorithmus digital aufgefüllt. Einander be-
rührende Partikel werden mit einem „Watershed“-Algorithmus voneinander getrennt, siehe
Abschnitt 3.7. Sind die Kontaktstellen eliminiert, liegen die Partikel einzeln vor und er-
halten jeweils eine Identifikationsnummer. Der Ablauf der digitalen Bildanalyse ist in Ab-
bildung 4.1.6 a dargestellt. Kenngrößen der einzelnen Partikel, wie z.B. das Volumen, die
Oberfläche, der Kugeläquivalentdurchmesser2 oder die Sphärizität, sind nun quantifizierbar
und statistisch auswertbar. Das Ergebnis einer volumenbasierten Partikelgrößenverteilung
eines Pulverschüttbetts ist in Abbildung 4.1.6 b gezeigt. Die Partikel haben typischerwei-
se Durchmesser von DP = 100 bis 150 µm, was der nominellen Partikelgröße entspricht.
Dieses Vorgehen bestätigt auch den genutzten ISO-50 Schwellwert zur Material- bzw. Po-
renmarkierung.
a) b)

























































Abbildung 4.1.6: Veranschaulichung der Partikelgrößenanalyse. Abbildung a) illustriert den Ablauf der
digitalen Bildauswertung von oben nach unten: originales XCT-Grauwertschichtbild, mit ISO-50 mar-
kierte Partikel und aufgetrennte sowie individuell identifizierte Partikel. In Abbildung b) ist die daraus
resultierende, volumenbasierte Partikelgrößenverteilung gezeigt [135].
In den meisten untersuchten Pulverschüttbetten kamen sphärische Partikel zum Einsatz,
die jedoch nicht immer eine perfekte Kugelgestalt aufweisen. Manche Pulverchargen bein-
halten ellipsoid geformte Partikel, zeigen Satellitenbildung durch Verschmelzung kleiner
2Der Kugeläquivalentdurchmesser eines Körpers beschreibt den Durchmesser einer Kugel des gleichen
Körpervolumens.
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Partikel mit großen Partikeln oder Partikel die von vornherein völlig fragmentiert und
unregelmäßig geformt sind. Das Partikelmerkmal der Sphärizität kann durch XCT und
digitaler Bildauswertung bestimmt und statistisch ausgewertet werden (nicht gezeigt).
Je nach Pulvercharge lassen sich auch Poren innerhalb von Partikeln entdecken, die einzeln
oder mehrfach in einem Partikel auftreten können. Meist sind die inneren Poren kleiner
als 30 µm, seltener sind aber auch Hohlkugeln auffindbar. Der Anteil poröser Partikel er-
reichte im Extremfall einer Pulvercharge fast 75 % und die innere Porosität des Pulvers
lag bei 3 vol%. In anderen Pulvercharge schwankte dieser Anteil zwischen 5 % und 40 %.
Innere Poren in Partikeln entstehen bereits bei der Herstellung der Pulver durch Gas-
verdüsung [137]. Der Prozess muss durch Anpassungen dahingehend optimiert werden,
besonders wenige Poren zu erzeugen. Innere Poren fördern vermutlich die Fragmentierung
der Partikel durch Zyklieren. Sie tragen, im Gegenteil zum offenen Porennetzwerk, nicht
zum Wärmeaustausch bei und reduzieren den Anteil magnetokalorisches Material in einem
Regenerator.
Praktisch alle Partikel von zyklierten magnetokalorischen MnFePSi-Pulverschüttbetten
zeigen Risse, siehe Abbildung 4.1.7 a. Die Risse entstehen durch den „Virgin Effekt“ von
MnFePSi, siehe Unterabschnitt 2.2.2. Nicht bzw. gering zyklierte MnFePSi-Regeneratoren
beinhalten keine fragmentierten Partikel bzw. deren Risse sind noch klein und mit XCT
nicht nachweisbar. In stark beanspruchten Pulverbetten lösen sich die Fragmente aus dem
mit Polymerbinder fixierten Verbund, werden ausgespült oder sammeln sich an anderen
Stellen des Betts an und zeigen oft auch Spuren von Korrosion (nicht gezeigt).
Gelegentlich sind Pulverchargen mit geringen Anteilen von Fremdmaterial verunreinigt.
Fremdmaterial lässt sich dann mittels XCT nachweisen, wenn sich dessen Absorptions-
eigenschaften von denen des MnFePSi unterscheiden, siehe Abbildung 4.1.7 b, c. In Ab-
bildung 4.1.7 b ist ein Partikel aus Fremdmaterial, was sehr viel dunkler erscheint als alle
anderen Partikel, zu sehen. In der Lichtbildaufnahme Abbildung 4.1.7 c der gleichen Probe
und Probenstelle erscheint dieses Partikel aus Fremdmaterial transparent. Eine Untersu-
chung mittels SEM und EDX an diesem Partikel ergab, dass es sich um Schlacke aus dem
Gasverdüsungsprozess handeln muss.
Manche Partikelmerkmale einer Tt-Pulvercharge, z.B. der Partikelfeinanteil oder die Parti-
kelporosität, sind in ihrer Ausprägung einzigartig und unterscheiden sich daher von ande-
ren Tt-Pulverchargen, was als Identifikationsmerkmale für Tt-Schichten ausgenutzt werden
kann, siehe Unterabschnitt 4.1.6.
200 µm 200 µm 200 µm
a) b) c)
Abbildung 4.1.7: Besonderheiten von Partikeln einer Tt-Pulvercharge. Abbildung a) zeigt ein XCT-
Schichtbild eines zyklierten magnetokalorischen Pulverbetts in dem deutlich Risse zu erkennen sind. Die
Abbildungen b) und c) zeigen eine andere Probe die Fremdmaterial (weißer Pfeil) enthält. Es ist die
gleiche Probenstelle als XCT-Schichtbild b) und Lichtbild c) gezeigt.
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4.1.5 Fertigungsbedingte Bauteilfehler in Pulverschüttbetten
Ist der Fertigungsprozess der Schüttbetten nicht optimiert, können von vornherein be-
schädigte Regeneratoren das Ergebnis sein. So werden die Tt-Schichtpulver beispielsweise
in einen Halter eingestapelt und mit einem Stempel verdichtet. Hat dieser Stempel keine
kleberabweisende Schicht, haften die mit Polymer versehenen Partikel am Stempel und
werden beim Abheben herausgezogen. Ist die vom Stempel aufgebrachte Kraft zu hoch,




Abbildung 4.1.8: Darstellung eines fertigungsbedingten Bauteilfehlers. Gezeigt ist ein XCT-Schichtbild
eines Pulverschüttbetts in der YZ-Ebene mit fertigungsbedingten Rissen. Außerdem hebt sich eine der
Tt-Schicht optische von den anderen Tt-Schichten ab, da deutlich unterschiedliche Partikelgrößenver-
teilungen verwendet wurden.
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4.1.6 Detektion von Tt-Schichten in Pulverschüttbetten
In geschichteten Pulverbetten, bei denen sich die Zusammensetzung der jeweiligen Schicht-
pulver nur geringfügig unterscheidet, ist eine Detektion der Schichten mit XCT auf Basis
des Absorptionsunterschiedes nicht möglich, siehe Abbildung 4.1.9 und 4.1.10 d. Ohne
Kontrastmittel ist die Identifikation der Tt-Schichten und -grenzflächen mit XCT heraus-
fordernd. Erkennungsmerkmale auf Basis von Unterschieden der Partikelmerkmalen ein-
zelner Tt-Schichten bzw. Tt-Pulver, wie z.B. der Partikelgrößenverteilung oder Porenanzahl
in Partikeln, variieren von Schüttbett zu Schüttbett. Die Auswertung und Interpretation
von Partikelmerkmalen muss für jede Schüttbettprobe neu angepasst werden.
d)
10 mm 1000 µm
b) c)a)
Abbildung 4.1.9: XCT-Scan eines Pulverschüttbetts zur Schichtdetektion [135]. In a) ist eine 3D-
Darstellung der Probe gezeigt, in der ein grüner Rahmen das XCT-Schichtbild in b) markiert (grüner
Pfeil). In b) markiert ein schwarzer Rahmen die Position von Abbildung c). Zwei weiße Pfeile in c)
deuten auf einen Tt-Schichtübergang, der durch die ausgerichtete Anordnung der Partikel erkennbar ist.
Die Projektionsansicht der Massenschwerpunkte von inneren Partikelporen oder der Parti-
kelfeikornfraktion 50 – 100 µm kann einen Eindruck der Schichtbeschaffenheit geben, wenn
sich die Häufigkeiten und somit die Punktdichten voneinander unterscheiden, siehe Abbil-
dung 4.1.10 a, b.
Die Porositätsverteilung, abgeleitet aus Röntgenabsorptionsbildern, offenbart Tt-Schicht-
grenzflächen mit geringer Dichte und Schwankungen innerhalb der Schichten, siehe Ab-
bildung 4.1.10 c. Nur wenn der optische Pfad der Röntgenstrahlen horizontal durch eine
Tt-Schichtgrenzfläche verläuft, sind die nur wenige 10 µm breiten Porositätsvariationen im
Röntgenabsorptionsbild einer Probe erkennbar. Bei Verwendung eines Kegelröntgenstrahls
ist der optitsche Pfad nur in der Bildmitte horizontal ausgerichtet, siehe Abschnitt 3.5.
Mittels vertikaler Verschiebung der Probe durch den Kegelstrahl können inkrementell al-
le Grenzflächen lokalisiert werden. Fächerstrahlröntgenquellen mit Liniendetektor oder
Linienröntgenquellen mit Punktdetektoren arbeiten prinzipiell mit einem horizontalen op-
tischen Pfad, was gegenüber der Kegelstrahlgeometrie vorteilhaft erscheint [122]. Jedoch
ist die Bildaufnahmezeit für ein Bild der gleichen Größe aufgrund der unterschiedlichen
Detektorgrößen um ein vielfaches höher [138]. Nur unverkippte und nahezu perfekt fla-
che Tt-Schichtgrenzflächen sind so detektierbar. Der Ursprung der Porositätsvariation an
Tt-Schichtgrenzflächen liegt im Fertigungsprozess der Schüttbetten, bei dem die mit Po-
lymerbinder vermengten Schichtpulver nach und nach in eine Form gestapelt werden.
Eingefüllte Schichten werden mit einem Stempel angepresst, wodurch sich die Partikel an
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der Stempelwand in einer Ebene anordnen. Ordnungsprozesse von Partikeln bzw. Kugeln
an starren Wänden erzeugen eine charakteristisches Porositätsoszillation in der Größen-
ordnung der Partikel aus alternierend dichten und weniger dichten Bereichen [139]. Die
Ebene, in der sich die Partikel anordnen, erzeugt den dichten Bereich der Porositätsos-
zillation. Das darauf folgende Tt-Schichtpulver wird „locker“ auf die geordnete Pulverlage
geschüttet, was wiederum einen porösen Bereich erzeugt, da sich die Partikel gegenseitig
abstützen und den Raum an der geordneten Pulverlage nicht optimal belegen. Der poröse
Bereich ist in den Absorptionsbildern als Tt-Schichtgrenzflächen erkennbar und ein durch


















Abbildung 4.1.10: Darstellung verschiedener Schichtdetektionsmethoden [135]. In Abbildung a) und b)
erzeugen die Punktdichten bestimmter Partikelmerkmale als dreidimensionale Projektionsansicht einen
Eindruck der Tt-Schichtmorphologie. Abbildung c) ist ein Röntgenabsorptionsbild, dass in der Bildmitte
drei Tt-Schichtübergänge als helle, vertikale Linien einer Dichtevariation zeigt. Zum Vergleich ist in d)
ein XCT-Schichtbild gezeigt in dem rein visuell keine Schichten zu erkennen sind.
Die charakteristische Porositätsvariation an Tt-Schichtgrenzflächen findet sich auch in der
axialen Flächenporositätsverteilung eines rekonstruierten XCT-Scans einer Schüttbett-
probe entlang der Stapelrichtung (Z-Richtung) wieder, siehe Abbildung 4.1.11 a. Ebenso
an den Rändern zu den Wänden des Probenhalters in X- und Y-Richtung, siehe Abbil-
dung 4.1.11 c, d, wobei die hier gezeigte Probe und ihr Probenhalter in Y-Richtung ausge-
baucht und nicht plan ist und somit in Y-Richtung hier keine Porositätsoszillation zeigt.
Das demonstriert wie fehleranfällig die Analyse der axialen Flächenporositätsverteilung
ist, wenn unregelmäßige bzw. verkippte Tt-Schichtgrenzflächen auftreten, denn nur wenn
die Porositätsabtastrichtung genau senkrecht zu einer geordneten Partikellage ausgerichtet
ist, lässt sich die Porositätsvariation abbilden.
Die in Abbildung 4.1.11 gezeigte Schüttbettprobe wurde mit zwei XCT-Scanmethoden
Scan A, als inkrementeller Mehrfachscan zum Erreichen hoher Auflösungen, und Scan B,
mit verkippter Probe zur Artefaktreduktion, gescannt. Aufgrund der Scanmethoden Scan A
und Scan B ergeben sich zwei verschiedenen XCT-Voxelgrößen vxA = 9 µm, Scan A in Ab-
bildung 4.1.11 schwarz, und vxB = 18 µm, Scan B in Abbildung 4.1.11 rot. Neben der
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deutlich unterschiedlichen Scanzeiten von Scan A mit tA = 20 h und Scan B mit tB = 5 h,
müssen bei Scan A im Rekonstruktionsprozess mehrere Teilscans zusammengefügt werden,
was bei Scan B nicht nötig ist. Beim Zusammenfügen von Teilscans kann es zu Rekon-
struktionsfehlern kommen, wobei den Teilscans jeweils unterschiedliche Grauwertbereiche
zugeordnet werden, die sich als Grauwertsprünge von Teilscan zu Teilscan äußern, siehe
gelbe Sterne in Abbildung 4.1.11 a bei Position PZ = 5 000 und Position PZ = 11 000. Das
kann bei Scan B nicht vorkommen.
Die Porositäten von Scan A und Scan B unterscheiden sich, da Scan B unzureichend aufge-
löst ist und vor allem Zwickel zwischen den Partikeln nicht detailliert abgebildet werden.
Die ISO-50 Schwellwertbildung ist bei Scan B nicht anwendbar, da sich im Histogramm
keine diskreten Maxima für Luft und MnFePSi-Material ausbilden. Der Schwellwert für
Scan B wurde visuell festgelegt und die daraus resultierenden absoluten Porositätswerte
sind nicht vertrauenswürdig. Dennoch ist Scan B wertvoll, denn die niedrigere Auflösung
stellt die Porositätsfluktuationen an Tt-Schichtgrenzflächen übertrieben dar, wodurch sie
stärker ins Auge fallen als bei Scan A. Es ist außerdem zu bemerken, dass Scan B verkippt
und Scan A aufrecht gescannt wurde. Scan B musste also nachträglich digital ausgerichtet
werden, um exakt entlang der Z-Richtung der Probe den Porositätsverlauf bestimmen zu
können. Trotzdem blieben die Merkmale des Porositätsprofils erhalten und sind deckungs-
gleich zu den Merkmalen des höher aufgelösten Scan A.
Im folgenden Absatz werden ausschließlich quantitative Ergebnisse des höher aufgelösten
XCT-Scans Scan A besprochen, bei dem die ISO-50 Schwellwertbildung erfolgreich verlief.
Für die Untersuchung der axialen Flächenporositätsverteilung werden auch in X-, Y-, Z-
Richtung liegenden Randbereiche, die zum Teil mit XCT-Artefakten behaftet sind, unter-
sucht. Randbereiche zeigen, aufgrund von Kegelstrahl- und Strahlaufhärtungsartefakten,
einen graduellen Anstieg der Porosität über 2 bis 5 mm bevor die Porosität auf 100 % au-
ßerhalb der Probe ansteigt. Die mittlere Porosität des Schüttbetts beträgt p = 36 vol%,
wobei diese für unterschiedliche Tt-Schichten zwischen p = 35 bis 38 vol% variiert. Die
Schichten sind etwa d = 3,5 mm dick, was dem nominellen Wert aus der Fertigung ent-
spricht. Die letzten zwei Schichten zeigen einen kontinuierlichen Übergang bei Position
PZ = 30 000 in Abbildung 4.1.11 a, was aller bisherigen Erkenntnis nach auf eine unre-
gelmäßig ausgeformte Lage der Tt-Schichten zueinander, z.B. schief, gewölbt, ineinander
übergehend, schließen lässt. Weiterhin zeigt sich in den einzelnen Tt-Schichten jeweils ein
Bereich geringerer Dichte, in Abbildung 4.1.11 a mit schwarzen Sternen markiert, dessen
Ursprung nur zu vermuten ist und der entweder von Beginn an durch den Fertigungspro-
zess vorliegt oder sich erst später durch Partikelausspülung und -ansammlung bildet. Rein
visuell ist in den XCT-Scan kein Unterschied zwischen den verdichteten Bereichen und
anderen Bereichen der selben Schicht, die ein ∆p = 3 bis 5 vol% zeigen, festzustellen.
Abschließend kann zusammengefasst werden, dass mit einer axialen Flächenporositätsbe-
stimmung entlang der Schichtstapelrichtung die Position der Schichten und die Form der
Schichtgrenzflächen aus einem XCT-Datensatz abgeleitet werden kann. An den Schicht-
grenzflächen treten charakteristische Porositätsfluktuationen auf, wenn die Flächen plan
und senkrecht zur Abtastrichtung ausgerichtet sind.
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4.1.7 Zusammenfassung – Innerer Aufbau von Pulverschüttbetten
Die zerstörungsfreie Untersuchung magnetokalorischer, Tt-geschichteter MnFePSi-Pulver-
schüttbetten mittels XCT und digitaler Bildanalyse ist ein ideales Werkzeug, um den inne-
ren Aufbau des Pulverhaufwerks zu untersuchen. Mit geeigneten Auflösungen vx < 10 µm
lassen sich Merkmale, wie z.B. Bauteilrisse, die Partikelgrößenverteilung, Polymeransamm-
lungen, Fremdmaterialien, die offene Porosität und das Porennetzwerk, die innere Poro-
sität von Partikeln, Risse in Partikeln und die Tt-Schichtmorphologie detektieren. Die
polymerbasierte Fixierung der Partikel konnte nicht detektiert werden, da diese Verbin-
dungsschicht nur wenige Mikrometer dünn ist und sich die Absorptionseingenschaften von
MnFePSi, Polymer und Luft ungünstig zueinander verhalten. Bei den vorliegenden Grö-
ßenverhältnissen von Partikeln und Polymerschicht ist es unmöglich eine gering absor-
bierende, dünne Schicht auf einem hoch absorbierenden, verhältnismäßig großen Partikel
mit dieser Methode zu erfassen. Direkte Quantifizierungen der Partikelgröße oder Poro-
sität mittels XCT sind mit einer Unsicherheit versehen, da die kegelstrahlbasierte XCT
stets artefaktbehaftet ist. Die Quantifizierungen bestimmter Bauteilmerkmale von gleich-
artig gescannten und ausgewerteten Proben sind untereinander vergleichbar und können
Trends innerhalb von Probenserien abbilden. Im Vergleich zu anderen Methoden, wie z.B.
bei der Porositätsbestimmung nach Archimedes, weichen die aus XCT bestimmten Wer-
te oft ab, wobei nicht gänzlich geklärt ist, welche Methode die Realität besser abbildet.
Möglicherweise unterschätzt die Methode nach Archimedes die offene Porosität, da nicht
alle Porositätsbereiche erfasst werden, z.B. gekapselte, nicht infiltrierte Bereiche. Ande-
rerseits wird bei der XCT-Methode das Polymer im Pulverbett der Porosität zugeordnet
und überschätzt so die offene Porosität. Auch innere Poren von Partikeln werden zur offe-
nen Porosität gezählt, wenn das nicht explizit ausgeschlossen wird. Außerdem beeinflusst
bei der XCT-Methode die Schwellwertbildung und digitale Verarbeitung der Scans durch
digitalen Bildauswertung das absolute Messergebnis stark. So erzeugen nur geringe Verän-
derungen des Schwellwertes bei Pulverhaufwerken mit besonders hoher Oberfläche große
Veränderungen des gemessenen Volumens. Diesem Umstand kann jedoch mit noch höher
aufgelösten XCT-Aufnahmen begegnet werden, wodurch der Fehler der Schwellwertbil-
dung reduziert wird.
XCT sollte generell als komplementäre Methode verstanden werden und direkte Quan-
tifizierungen von Messgrößen anhand anderer Methoden, z.B. Partikelgrößenanalyse mit
klassischer Laserbeugung, überprüft werden. XCT-Scans ermöglichen einzigartige, hoch-
aufgelöste Einblicke in den inneren Aufbau, die Verteilung und Qualität der enthaltenen
Komponenten von Pulverschüttbetten. Das Bauteil wird dabei nicht zerstört und es kön-
nen weiterführende Untersuchungen mit anderen Methoden am selben Bauteil durchge-
führt werden. So können Rückschlüsse auf Einflussfaktoren, wie z.B. den Druckabfall direkt
am Bauteil, gezogen werden. Als dreidimensionale Abbildungsmethode realer Geometrien,
können XCT-Datensätze außerdem für realitätsnahe Simulationen verwendet werden.
Die Position und Ausprägung der Tt-Schichtübergänge in mehrlagigen Pulverschüttbetten
kann, aufgrund der ähnlichen Absorptionseigenschaften der unterschiedlichen Schichten,
nicht auf Basis von Grauwertunterschieden in XCT-Scans bestimmt werden, jedoch anhand
besonderer Merkmale, z.B. der Porosität. Durch Erfassung der Flächenporosität entlang
der Schichtstapelrichtung lässt sich am Schichtübergang eine charakteristische Porositäts-
oszillation feststellen, die als Folge einer spezifischen Anordnung der Partikel als geordnete
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Fläche, erzeugt durch den Fertigungsprozess der Betten, entsteht. Die Porositätsoszillatio-
nen treten nur an sehr ebenen Schichtübergängen auf. Treten die Oszillationen nicht auf,
kann somit auf einen schiefen bzw. unregelmäßigen Übergang geschlossen werden.
In Röntgenabsorptionsbildern können die Tt-Schichtübergänge ebenfalls detektiert werden,
jedoch nur wenn eine geeignete Röntgenquelle mit horizontalem Verlauf der Röntgenstrah-
len verwendet wird und die Übergänge selbst plan sind. Weiterhin können individuelle
Partikelmerkmale der genutzten MnFePSi-Pulver in einer Schicht, z.B. Poren in Partikeln
oder die Pulverfeinkornfraktion, zur Visualisierung der Schichten ausgenutzt werden. Die
XCT-basierten Bildauswertungsmethoden zur Bestimmung der Tt-Schichtübergänge sind
stark von der Pulverqualität, also den eigentlich unerwünschten Merkmalen (Defekten)
von Pulvern, und dem Fertigungsprozess der mehrlagigen Pulverschüttbetten abhängig.
Die erarbeiteten Auswertemethoden sind nur unter der Bedingung reproduzierbar, dass
sich die Pulverqualität und der Fertigungsprozess nicht ändern. Wird die Pulverqualität
der Schichten untereinander homogener, fehlen die intrinsischen Unterscheidungsmerkma-
le, die als Markierungen zur Visualisierung der Schichten dienen. Werden die Schichten
beim Fertigungsprozess nicht glatt gestrichen bzw. mit einem ebenen Stempel verdichtet,
wird keine Porositätsoszillation am Schichtübergang auftreten. Alternativ kann einzelnen
Tt-Schichtpulvern ein Festkörperkontrastmittel, z.B. Eisenpulver, beigemengt werden, wo-
durch ein starker Absorptionskontrast entsteht und die Tt-Schichten mit XCT zweifelsfrei
detektierbar sind.
Es ist zu vermuten, dass an den untersuchten Tt-Schichtübergängen besondere Effekte bei
der Durchströmung mit einem Fluid auftreten. Die Anordnung der Partikel als geordnete
Fläche erzeugt eine, senkrecht zur Durchströmungsrichtung liegende, lokale Porositätsos-
zillation. Die lokale Erhöhung der Dichte blockiert vermutlich das Wärmeaustauschfluid
und erzeugt einen Beitrag zum Druckabfall. Inwieweit dieser aber in den relativ langen
Pulverschüttungen einen maßgeblichen Beitrag leistet, bleibt ungeklärt. Möglicherweise
sind solche flächenartigen Partikelanordnungen auch von Vorteil, indem das Fluid geregelt
in die nächste Schicht übergeht und Verwirbelungen bzw. Turbulenzen erzeugt, die unter
Umständen sogar den Wärmeaustausch fördern.
Als Rückkopplung für den Fertigungsprozess von Schüttbetten führten die aus XCT-
Untersuchungen gewonnenen Erkenntnisse im Rahmen eines Industrieprojektes zu einer
kontinuierlichen Verbesserung der Pulverschüttbettstruktur. So wurde zum Beispiel die
chemische Zusammensetzung des Polymers optimiert, sodass grobe Polymeransammlun-
gen im Schüttbett nicht mehr auftreten. Außerdem wurden die durch Gasverdüsung er-
zeugten MnFePSi-Pulver verbessert, z.B. deren Größenverteilung (nun enger) und Anteil
an inneren Poren (nun geringer).
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4.2 Visualisierung von Magnetisierungsprozessen in magne-
tokalorischen Pulverschüttbetten
Obwohl ein Pulverschüttbett eine der einfachsten Geometrien für einen magnetokalo-
rischen Regenerator darstellt, sind seine inneren Magnetisierungsprozesse komplex und
weitgehend unerforscht. Ein magnetokalorisches Pulverschüttbett ist oft einige Kubikzenti-
meter groß und besteht aus Millionen individueller Partikel, deren Größe bzw. Durchmesser
oft ein bis zwei Größenordnungen unterhalb der Regeneratorgröße liegen, hier DP = 100
bis 150 µm. Ein kompletter Regenerator kann aufgrund seiner Größe und seines hohen
magnetischen Moments nicht in einem konventionellen Magnetometer untersucht werden.
Dabei sind vor allem lokale Magnetisierungsprozesse der individuellen Partikel und deren
vermutete Wechselwirkung untereinander von wissenschaftlichem Interesse [140–142], da
Wechselwirkungen der Partikel möglicherweise einen bisher unbekannten Beitrag zum glo-
balen Magnetisierungsverhalten des Pulverensembles leisten. Beim Aufbau eines magneto-
kalorischen Pulverschüttbetts werden zur Erhöhung der Kühlkapazität magnetokalorische
Pulverchargen mit unterschiedlicher Übergangstemperatur Tt in einer Reihe kaskadiert.
Besonders schwierig gestaltet sich dabei die Gewährleistung der chemischen Homogenität
der unterschiedlichen Pulverchargen und damit die Umwandlungsbreite des magnetokalo-
rischen Übergangs einer einzelnen Tt-Schicht. Die Überprüfung einer kompletten Pulver-
charge mittels konventioneller Magnetometrie ist nur anhand von Stichproben möglich.
Ob und inwieweit die unterschiedlichen Tt-Schichten miteinander wechselwirken war bis-
her nicht im Fokus der magnetokalorischen Forschung.
Als Methode zur Untersuchung des magnetischen Verhaltens eines magnetokalorischen
Pulverschüttbetts eignen sich magneto-optische Bildgebungsverfahren, beispielsweise die
Kerr- bzw. Faraday-Lichtmikroskopie. Auf Basis der Faraday-Lichtmikroskopie wurde in
Abschnitt 3.6 ein Verfahren zur Visualisierung von Magnetisierungsprozessen entwickelt.
Darauf aufbauend werden im vorliegenden Kapitel die Ergebnisse der magneto-optischen
Untersuchungen und eine statistische Analyse der beobachteten Prozesse vorgestellt. Für
die magneto-optischen Versuche wurde zur Bildgebung eine magneto-optische Indikator-
schicht, eine MOIF, verwendet. Während eines Versuchs wurde ein geringes Magnetfeld der
Stärke µ0H = 10 mT an eine Probe angelegt und die Temperatur linear mit Ṫ = 5 K min−1
zwischen T = 290 K und 320 K in einem Kühl- und Heizregime geregelt. Dabei wechseln
magnetokalorische Partikel, abhängig von ihrer chemischen Zusammensetzung, bei ihrer
individuellen Tt vom para- in den ferromagnetischen Zustand und umgekehrt, was als
Grauwerteveränderung an einer MOIF beobachtet werden konnte. Ferromagnetische Par-
tikel erscheinen bei dieser Visualisierungsmethode dunkelgrau bzw. schwarz.
Alle diskutierten magneto-optischen Versuche sind als Videos im digitalen Anhang dieser
Arbeit zu finden, siehe Anhang B. Ergebnisse aus diesem Kapitel wurden in der Publika-
tion [143]3 veröffentlicht.
3Mit freundlicher Genehmigung des Wiley-VCH Verlags wurden Inhalte aus Text, Bild und Video
überarbeitet und übernommen.
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4.2.1 Analyse von magneto-optischen Bilddatensätzen
Mit Hilfe des MOIF-Versuchsaufbaus wurden temperaturabhängige Bilddatensätze er-
zeugt, die mittels digitaler Bildanalyse statistisch ausgewertet wurden. Anhand einer
Schicht der Größe 3 × 3 × 0,3 mm3 eines MnFePSi-Pulverschüttbetts mit einer nominel-
len Umwandlungstemperatur Tt, wurde zunächst eine statistische Auswertemethode ent-
wickelt, die im Folgenden detailliert beschrieben wird. Dafür wurde die Probe bewusst in
solchen Abmessungen gewählt, dass sie später auch mit konventioneller Magnetometrie
gemessen werden kann.
Der Ablauf der digitalen Bildanalyse mit dem Bildanalyseprogramm FiJI [131] ist in Ab-
bildung 4.2.1 veranschaulicht. Abbildung 4.2.1 a zeigt den para- und ferromagnetischen
Zustand der Probenoberfläche bei T = 320 K und 290 K, siehe auch Anhang B Video
A1. Es wurde eine Analysemaske aus mehreren individuellen ROIs („ROI“ – Region Of
Interest – Untersuchungsbereich) per Hand erstellt, wobei ein einzelner ROI einen Kreis
mit Durchmesser DROI = 75 µm beschreibt und auf ein einzelnes Partikel gelegt wird, wie
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Abbildung 4.2.1: Veranschaulichung der Analyse von magneto-optischen Bilddatensätzen. In Abbildung
a) sind zwei MOIF-Bilder im para- und ferromagnetischen Zustand der Probe bei T = 320 K und
T = 290 K gezeigt. Abbildung b) zeigt einen vergrößerten Bereich von a) und die zur Analyse verwendete
ROI-Maske (weiße Kreise), wobei die eingefärbten ROIs den Grauwertverläufen in Abhängigkeit von der
Temperatur in c) zuzuordnen sind [143].
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nominellen Partikeldurchmessers und wurde für alle Partikel einheitlich gewählt, um die
Analyse zu vereinfachen. In den ROIs wird der gemittelte Grauwert der sich darin befin-
denden Pixel im Verlauf der temperaturabhängigen Bilderserie registriert. Daraus ergibt
sich für einzelne Partikel ein Grauwertverlauf in Abhängigkeit von der Temperatur, der
für die magnetische Umwandlung des jeweiligen Partikels steht. Der Grauwertverlauf für
die in Abbildung 4.2.1 b eingefärbten ROIs ist in Abbildung 4.2.1 c exemplarisch gezeigt.
Die sich ergebende Grauwertkurve eines Partikels wird auf den Wertebereich [0;1] normiert
und die Umwandlungstemperatur Tt durch Ermittlung des Extremums der ersten Ablei-
tung für die Kühl- und Heizkurve bestimmt. Die Normierung ist prinzipiell nicht unbedingt
notwendig, erleichtert aber den Vergleich einzelner Kurven untereinander. Sie ist legitim,
da der absolute Grauwert keine auswertbare Information enthält, siehe Abschnitt 3.6,
und nur die Information des Umwandelns von Interesse ist. Auf Basis der ermittelten
Umwandlungstemperaturen Tt der einzelnen Partikel kann eine Tt-Häufigkeitsverteilung
erstellt werden. Die sich ergebende Verteilung ist in Abbildung 4.2.2 gezeigt. Die gewählte
Klassenbreite der gezeigten Verteilung beträgt bK = 1 K und beinhaltet insgesamt 87 aus-
gewertete ROIs bzw. Partikel.
Abbildung 4.2.2: Statistische Auswertung von magneto-optischen Bilddatensätzen. In der Abbildung
sind die Häufigkeitsverteilungen der individuellen Umwandlungstemperaturen der Partikel als relative
(transparentes Balkendiagramm und gepunktete Gaussanpassung) und kumulative Häufigkeiten (durch-
gezogene Linien) gezeigt, wobei blau für das Kühl- und rot für das Heizregime steht.
Um den beschriebenen MOIF-Versuchsaufbau und dessen statistische Auswertung zu vali-
dieren, wurde die gleiche Probe mit konventioneller Magnetometrie im MPMS vermessen.
Das Ergebnis dieser temperaturabhängigen Magnetisierungsmessung ist in Abbildung 4.2.3
zu sehen. Die mit Hilfe der ersten Ableitung bestimmten Umwandlungstemperaturen
für Kühlen und Heizen betragen jeweils T MPMSt, Kühlen = 302 K und T MPMSt, Heizen = 306 K. Die
MOIF-Umwandlungstemperaturen, bestimmt aus den kumulativen Verteilungsfunktionen
der MOIF-Daten, betragen jeweils T MOIFt, Kühlen = 302 K und T MOIFt, Heizen = 306 K und stimmen
somit mit den aus der Magnetometrie bestimmten Umwandlungstemperaturen überein.
Diese Übereinstimmung validiert die Aussagekraft der statistischen MOIF-Bildauswertung
bezüglich des magnetischen Umwandlungsverhaltens eines Partikelensembles.




  = 5,00 Kmin-1
T
MPMS
 = 0,25 Kmin-1






















































Abbildung 4.2.3: Vergleich von MPMS- und MOIF-Methode. Die Abbildung zeigt M(T )-Kurven ermit-
telt aus Magnetometrie (schwarz) und gefalteten MOIF-Daten (rot/ blau) [143].
Die mittlere Umwandlungstemperatur Tt eines Pulverensembles und der Anstieg der M(T )-
Kurve eines Ensembles wird durch die individuellen, statistisch verteilten Tt-Beiträge der
einzelnen Partikel bestimmt. Die absoluten Breiten b der T MOIFt -Verteilungen und die
Standardabweichungen σ der Gaussanpassungen betragen hier für Kühlen bMOIFKühlen = 12 K
und σMOIFKühlen = 2,9 K sowie für Heizen bMOIFHeizen = 10 K und σMOIFHeizen = 2,9 K. Je enger ei-
ne Verteilung ist, desto steiler ist der Anstieg der M(T )-Kurve des Pulverensembles. Die
Abweichung des Anstiegs und des Verlaufs der Kurven der kumulativen Häufigkeitsvertei-
lungen M(T )MOIF in Abbildung 4.2.2 und der M(T )MPMS-Kurve in Abbildung 4.2.3 kann
auf folgende Punkte zurückgeführt werden:
• Bei der Analyse der magneto-optischen Bilder werden die geschwungenen Grauwert-
kurven auf eine Kastenfunktion reduziert, da nur das Umwandeln bei Tt bestimmt
und verarbeitet wird, magnetische Drehprozesse und thermische Einflüsse im Über-
gangsbereich werden vernachlässigt.
• Die Wahl der Klassenbreite und der Stichprobenumfang der statistischen Erhebung
hat einen Einfluss auf den resultierenden Anstieg der kumulativen Häufigkeitsvertei-
lungsfunktion.
Durch mathematische Faltung der kumulativen Häufigkeitsverteilungsfunktion mit einer
repräsentativen MOIF-Grauwertkurve kann die Information des realen Kurvenanstiegs zu-
rückgewonnen werden. Dabei wird die repräsentative MOIF-Grauwertkurve entsprechend
der jeweiligen Anzahl in einer Tt-Klasse vervielfacht und in die Klassen der Verteilungs-
funktion einsortiert. Eine Summierung aller einsortierten Kurven über den gesamten Tem-
peraturbereich ergibt eine neue, nun gefaltete Kurve, die wieder auf [0;1] normiert wird.
Das Ergebnis der Faltung ist in Abbildung 4.2.3 (rot/ blau) dargestellt und zeigt, dass
unter Beachtung magnetischer Drehprozesse und thermischer Einflüsse im Übergangsbe-
reich beide Methoden nahezu das gleiche Ergebnis liefern. Abweichungen können mit dem
Stichprobenumfang begründet werden. Der Stichprobenumfang beider Messmethoden un-
terscheidet sich stark, obwohl in beiden Methoden die gleiche Probe geprüft wurde. Bei der
MOIF-Methode wurden nur Partikel auf der Probenoberfläche und damit nur ein Bruchteil
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aller Partikel innerhalb der Probe erfasst. Die Gesamtanzahl der Partikel in dieser Probe
wurde mit XCT auf N ∼ 750 bestimmt. Das M(T )-Ergebnis aus der MPMS-Messung
setzt sich also aus dem Signal von etwa 750 einzelnen Partikeln zusammen, wohingegen im
M(T )-Ergebnis der MOIF-Statistik nur 87 Einzelpartikel enthalten sind. Auf der Probeno-
berfläche befinden sich zwar insgesamt etwa 300 Partikel, der beobachtete Probenbereich
ist jedoch kleiner, weshalb nur etwa 150 Partikel in der MOIF-Abbildung vorzufinden sind.
Von diesen 150 potentiell auswertbaren Partikeln liegen nur 87 so günstig, dass sie tat-
sächlich ausgewertet werden können. Ebenso reduzieren einzelne Kratzer auf der MOIF
die Anzahl der auswertbaren Partikel, da sie die internen MOIF-Domänen pinnen und
diese Signalen nicht in die Auswertung einfließen dürfen. Ein Einfluss der Temperaturrate
wurde mit einer geringeren Regelrate von Ṫ = 0,5 K min−1 überprüft. Dabei konnten kei-
ne wesentlichen Unterschiede im temperaturabhängigen MOIF-Erscheinungsbild im Ver-
gleich zu Ṫ = 5 K min−1 detektiert werden. Einzelne Grauwertverläufe von Partikeln für
Ṫ = 0,5 K min−1 und Ṫ = 5 K min−1 wurden überprüft und zeigten nur vernachlässigbare
Unterschiede. Das generelle Umwandlungsverhalten der Partikel ist von den verwendeten
Temperaturraten unabhängig, was auf eine gute thermische Anbindung der Probe schlie-
ßen lässt, siehe Anhang A u. B, Abbildung A2, Videos B1/ 2, C1/ 2/ 3.
4.2.2 Magneto-optische Untersuchung eines Pulverschüttbetts
Wie bereits in Unterabschnitt 2.3.1 beschrieben, bestehen magnetokalorische Regenera-
toren aus einer Kaskade von Pulverschichten mit unterschiedlichen Tt. Aus einem Pul-
verschüttbett wurde entlang der Tt-Stapelrichtung eine Schicht der Größe 8 × 8 × 0,6 mm3
herausgeschnitten, geschliffen und poliert. Anschließend wurde die Schicht mittels MOIF-
Methode untersucht und statistisch ausgewertet. Die Übersichtsaufnahmen der Probe
des MOIF-Kühlregimes zeigen vier Tt-Schichten in Abbildung 4.2.4 a - e. Die Aufnahmen
zur statistischen Auswertung der gleichen Probenstelle zeigen zwei Tt-Schichten in Ab-
bildung 4.2.4 f - j. In den Abbildungen sind Partikel, die sich im ferromagnetischen Zu-
stand befinden, schwarz dargestellt. Zunächst ist festzustellen, dass die beobachteten Tt-
Schichten in der Reihenfolge ihrer nominellen Umwandlungstemperatur Tt umwandeln,
Tt1 < Tt2 < Tt3 < Tt4, siehe auch Anhang B Videos B1/ 2, C1/ 2/ 3. Es ist auch zu sehen,
dass die einzelnen Schichten nicht streng diskret sondern kontinuierlich umwandeln, zum
Teil überlappen sich die Umwandlungsvorgänge verschiedener Schichten. Diese Beobach-
tung lässt eine breite Tt-Verteilung innerhalb einer einzelnen Schicht vermuten, wie sie
auch anhand einer anderen MnFePSi-Probe in Unterabschnitt 4.2.1 beobachtet wurde.
Die statistische Auswertung der individuellen Umwandlungstemperaturen der Partikel des
Probenbereichs über zwei Tt-Schichten gibt Aufschluss zu diesem Verhalten. Dazu wurde
die magneto-optische Bilderserie im Kühl- und Heizregime bei 2,5x Objektivvergrößerung
zunächst vollständig und anschließend separat im Bereich von Tt2 und Tt3 untersucht. Die
gewählte Klassenbreite der statistischen Auswertung beträgt hier bK = 0,5 K und beinhal-
tet für den vollständigen Bereich insgesamt 210 ausgewertete ROIs bzw. Partikel, für die
separaten Bereiche mit Tt2 73 ROIs und Tt3 72 ROIs. Für die Auswertung der Bereiche
Tt2 und Tt3 wurde der Bereich dazwischen, die Schichtgrenzfläche mit insgesamt 65 ROIs,
ausgeblendet. Die Statistik über den vollständigen Probenbereich ist in Abbildung 4.2.5
exemplarisch illustriert. Für die zwei Schichten sind keine zwei Umwandlungstemperaturen
aus der Statistik ablesbar, die Schichten wandeln augenscheinlich kontinuierlich um.
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Abbildung 4.2.5: Statistische Auswertung eines mehrschichtigen Pulverschüttbetts. In der Abbildung ist
die Häufigkeitsverteilung der individuellen Unwandlungstemperaturen der MOIF-Untersuchung mit 2,5x
Objektivvergrößerung als relative (transparentes Balkendiagramm und gepunkteter Gaussanpassung)
und kumulative Häufigkeit (durchgezogene Linien) gezeigt, wobei blau für das Kühl- und rot für das
Heizregime steht.
Betrachtet man jedoch die Statistiken des Kühl- bzw. Heizregimes der separaten Bereiche
Tt2 und Tt3 in Abbildung 4.2.6 wird deutlich, dass die einzelnen Schichten im Mittel zwei
unterschiedliche Umwandlungstemperaturen, zu ihrem nominellen Tt2 bzw. Tt3, zeigen.
Obwohl die Pulver jeweils eine engere statistische Verteilung der Umwandlungstemperatu-
ren zeigen als die Probe in Unterabschnitt 4.2.1, ist die Verteilung innerhalb einer einzelnen
Schicht noch so groß, dass sie mit den benachbarten Schichten überlappt. Der nominelle
Tt-Abstand beträgt ∆Tt = 2 K. Die Verteilungsbreite b und die Standardabweichung σ des
Heizregimes betragen jeweils bHeizenTt2 = 7 K, bHeizenTt3 = 9 K, σHeizenTt2 = 1,5 K, σHeizenTt3 = 1,6 K,
die des Kühlregimes jeweils bKühlenTt2 = 6 K, bKühlenTt3 = 9 K, σKühlenTt2 = 1,1 K, σKühlenTt3 = 1,6 K.
Die Summe der Bereiche Tt2 und Tt3, zusammen 145 ROIs, ergibt die Verteilungsfunktion
des gesamten Messbereichs bestehend aus 210 ROIs, siehe Abbildung 4.2.6.
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Abbildung 4.2.6: Statistische MOIF-Datenauswertung separierter Bereiche in einem mehrschichtigen
Pulverschüttbett. Die Abbildung beinhaltet die Gaussanpassungen der relativen Häufigkeitsverteilungen
für den gesamten Messbereich über zwei Tt-Schichten (rote Kurve, 210 ROIs), die der einzelnen Tt-
Schichten Tt2 (blaue Kurve, 73 ROIs) und Tt3 (schwarze Kurve, 72 ROIs) und dessen Summe (grüne
Kurve, 145 ROIs) des MOIF-Heizregime [143].
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4.2.3 Magneto-optische Untersuchung eines MnFePSi-Partikels
Zum besseren Verständnis des Umwandlungsverhaltens von MnFePSi-Partikeln und dessen
Zusammenspiel mit dem MOIF, wurde ein einzelnes MnFePSi-Partikel mit 10x Objektiv-
vergrößerung und digitalem Zoom untersucht. Um den Einfluss des MOIF zu untersuchen,
kam Kerr-Lichtmikroskopie mit polarisiertem Licht zum Einsatz (ohne MOIF). Diese Me-
thode war für die Untersuchung des Partikelensembles mit niedriger Vergrößerung nicht
geeignet, da nicht alle Partikel das eingestrahlte polarisierte Licht gut reflektierten. Für
den Versuch bei hoher Vergrößerung wurde ein einzelnes gut reflektierendes Partikel aus-
gesucht und die entstehende temperaturabhängige Aufnahme mit der korrespondierenden
MOIF-Aufnahme verglichen. Es wurden somit zwei Aufnahmen eines Partikels erstellt, mit
und ohne MOIF, bei sonst gleichen Versuchsbedingungen.
Wie man dem SEM- bzw. Lichtbild aus Abbildung 4.2.7 a, b entnehmen kann, handelt
es sich hierbei um ein mit Rissen durchzogenes Partikel, das insgesamt fünf voneinan-
der separierte Bereiche A bis E aufweist. Die Risse haben eine Breite von bis zu 10 µm.
Die Fragmentierung des MnFePSi-Partikels ist hauptsächlich dem „Virgin-Effekt“ zuzu-
schreiben, siehe Unterabschnitt 2.2.2. XCT-Untersuchungen an magnetisch zyklierten Re-
generatorbetten haben gezeigt, dass MnFePSi-Partikel oft fragmentiert vorliegen, siehe
Abschnitt 4.1. Es kann aber nicht vollständig ausgeschlossen werden, dass die Probenprä-
paration ebenfalls eine Fragmentierung der Partikel verursacht.
Die exemplarisch gezeigten Differenzaufnahmen des Kühlregimes mit MOIF in Abbil-
dung 4.2.7 c - f verglichen mit den Aufnahmen ohne MOIF in Abbildung 4.2.7 g - j zeigen
ein ähnliches Bild – die Fragmente wandeln stufenweise in der Reihenfolge A, B, C + D + E
um, wobei die Bereiche C, D und E fast gleichzeitig umwandeln. Während des Heizens ist
die Reihenfolge mit C + D + E, B, A invertiert, siehe auch Anhang B Videos D1/ 2/ 3.
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Abbildung 4.2.7: Magneto-optische Untersuchung eines MnFePSi-Partikels. Die linke Spalte zeigt eine
a) SEM- bzw. b) Lichtmikroskopieaufnahme mit Bezeichnung der Fragmente A bis E des untersuchten
Partikels. In der rechten Spalte sind Differenzbildaufnahmen des Partikels bei abnehmenden Tempera-
turen T von links nach rechts zu sehen, aufgezeichnet mittels MOIF-Methode c) bis f) und polarisierter
Lichtmikroskopie g) bis j). Um Unterschiede zwischen den beiden Abbildungsmethoden hervorzuheben,
wurde das Bezugsbild zur Bildung der Bilddifferenzen für die MOIF-Methode bei einer hohen T und bei
der Methode der polarisierten Lichtmikroskopie bei einer niedrigen T aufgenommen [143].
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chemischen Zusammensetzungen der Fragmente mittels EDX überprüft wurden, konnten
keine chemischen Unterschiede festgestellt werden (nicht gezeigt). Allerdings sollten solche
chemischen Unterschiede zur Variation der Übergangstemperatur Tt um wenige Kelvin
unter 0,25 at% liegen, was mittels EDX nicht nachweisbar ist. Besonders interessant an
den Aufnahmen ohne MOIF ist, dass bei der Umwandlung von Fragment B eine konti-
nuierliche Umwandlung zu beobachten ist, die kurz stoppt und dann weiter läuft als ob
weitere, nicht offensichtlich erkennbare Einflüsse, wie z.B. mechanische Spannungen, die
Umwandlung behindern, siehe Anhang B Videos D1/ 2/ 3. In den Videos ist auch erkenn-
bar, dass Fragment A, im Gegensatz zu Fragment B, schlagartig umwandelt und nur eine
kleine Ecke von Fragment A erst später umwandelt. Die Ecke ist durch einen feinen, nicht
durchgehenden Riss vom Fragment separiert, siehe Anhang A Abbildung A3 .
Bennati et al. beobachten mit einer ähnlichen temperaturabhängigen MOIF-Untersuchungs-
methode an einer wenige Millimeter großen La(Fe,Co,Si)13-Probe ebenfalls eine stufenarti-
ge Umwandlung [144]. Die La(Fe,Co,Si)13-Probe wurde mittels XCT untersucht und zeigt
einige Risse. Die magnetischen Domänen laufen um die Risse herum bzw. werden an den
Rissen gestoppt, weshalb die Umwandlung in einem größeren Temperaturbereich stattfin-
det.
Bei den Aufnahmen mittels polarisierter Kerr-Lichtmikroskopie in Abbildung 4.2.7 g - j
sieht man im Wesentlichen keine magnetische Information, die durch den Kerr-Effekt sicht-
bar gemacht werden könnte, da die Reflexionseigenschaften der Partikelfragmente dafür
unzureichend sind. Vielmehr sieht man eine örtliche Verschiebung der Partikelfragmente,
die durch Bildung von Differenzbildern relativ zum Endzustand hervorgehoben wird. Wäh-
rend der Umwandlung bei Tt durchläuft MnFePSi einen magneto-elastischen Übergang mit
einer Volumenänderung von ∆V = 0,1 vol%, die auch als hexagonal anisotrope Längen-
änderung bzw. Magnetostriktion verstanden werden kann. Vermutlich ist genau das zu
beobachten, eine Verschiebung der Partikelfragmente aufgrund der anisotropen Längenän-
derung. Jedoch kann nicht gänzlich ausgeschlossen werden, dass nicht auch andere Effekte,
wie z.B. die Verschiebung eines Partikelfragments aufgrund seiner Ausrichtung im äußeren
Magnetfeld, dabei eine Rolle spielen.
Mit diesem Vergleichsexperiment der MOIF-Methode mit polarisierter Lichtmikroskopie
können zumindest maßgebliche Einflüsse der Wechselwirkung vom MOIF mit der Probe,
z.B. eine Kopplungsverzögerung von Probe und MOIF die eine Umwandlungsverzögerung
beobachten lassen würde, ausgeschlossen werden.
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4.2.4 Zusammenfassung – Magneto-optische Untersuchungen
Die vorliegenden magneto-optischen Untersuchungen mittels eines eigens dafür entwickel-
ten Messaufbaus zeigen einzigartige Visualisierungen von magnetischen Umwandlungspro-
zessen an einem mehrlagigen magnetokalorischen Regenerator. Der Messaufbau und die
statistische Auswertung wurde anhand einer Vergleichsmessung mittels konventioneller
Magnetometrie validiert. Beide Methoden zeigen ähnliche Ergebnisse bezüglich der mitt-
leren Umwandlungstemperatur T̄t eines MnFePSi-Pulverensembles. Anhand der MOIF-
Methode wurde festgestellt, dass jedes einzelne Partikel bzw. Partikelfragment eines En-
sembles eine individuelle, wahrscheinlich durch die chemische Zusammensetzung bestimm-
te, Umwandlungstemperatur Tt aufweist. Bei konventioneller Magnetometrie ist eine mitt-
lere Umwandlungstemperatur T̄t des Pulverensembles zu beobachten, die mit dem statisti-
schen Mittel, der mit der MOIF-Methode festgestellten individuellen Umwandlungstempe-
raturen, übereinstimmt. Es ist davon auszugehen, dass der Umwandlungsbereich schmaler
und der Anstieg der Hysteresekurve steiler ist, wenn die Tt-Verteilung eines Pulverensem-
bles enger gewählt wird. Die Hysteresebreite selbst wird nicht beeinflusst. Da die Berech-
nung der magnetischen Entropieänderung die temperaturabhängige Magnetisierungsver-
änderung einbezieht, also den Anstieg der M(T )H -Kurven, wirkt sich die Tt-Verteilung
vermutlich auf das Ergebnis aus. Bei einer engen Tt-Verteilung eines Pulverensembles ist
eine höhere magnetische Entropieänderung zu erwarten als bei einer breiten Tt-Verteilung.
Ebenso verhält es sich mit der mittleren adiabatischen Temperaturänderung des Ensem-
bles, die sich als Superposition aller individuellen Partikelbeiträge ausbildet [97].
Eine Tt-Streuung innerhalb von Tt-Schichten wurde auch an einer mehrlagigen MnFePSi-
Pulverschüttbettprobe beobachtet. Es konnte gezeigt werden, dass die Verteilungsbreite b
und Standardabweichung σ der Umwandlungstemperaturen in einer einzelnen Tt-Schicht
bis zu b = 9 K und σ = 1,6 K betragen kann und der Umwandlungsvorgang des ma-
gnetischen Zustandes über die Schichten hinweg hier nicht diskret, sondern kontinuierlich
verläuft. In Hinblick darauf, dass ein Wärmeaustauschfluid eine Wärmemenge auch nicht
diskret transportiert, sondern sich auch hier ein Gradient ausbilden wird, ist diese Beob-
achtung als positiv zu bewerten. Es ist vorteilhaft [22] und realistisch, Pulverschüttungen
mit einem graduellem Verlauf der Umwandlungstemperaturen zu konstruieren, was im
einfachsten Fall über sich in den Umwandlungstemperaturen überlappende Schichten zu
bewerkstelligen ist. Die von BASF gewählten Verteilungen der Umwandlungstemperatu-
ren und dessen Abstand von Schicht zu Schicht mit ∆Tt = 2 K erscheinen dafür plausibel.
Dennoch existieren auch andere Studien, die genau das Gegenteil postulieren [17]: vorteil-
haft sei eine enge Verteilung der Umwandlungstemperatur in einer Schicht von weniger
als einem Kelvin, was letztlich wieder zu einer eher stufenförmigen Tt-Kaskadierung führt.
Dies wird damit begründet, dass bei einer breiten Verteilung der Umwandlungstempera-
turen auch eine Wahrscheinlichkeit besteht, dass sich die Umwandlungstemperaturen der
Schichten örtlich betrachtet ungünstig überlappen. Der Temperaturgradient in einem AMR
verläuft entlang einer definierten Richtung zwischen dem heißen und kalten Reservoir. Lie-
gen nun die statistisch verteilten Umwandlungstemperaturen, der Tt-Gradient, zufällig ge-
nau entgegen des AMR-Temperaturgradienten, sinkt die Effektivität des Regenerators. Je
breiter die Verteilung also wird, desto geringer ist die Wahrscheinlichkeit reproduzierbare
Ergebnisse mit unterschiedlichen aber gleich hergestellten Regeneratoren zu erreichen. In
[17] wird auch erklärt, dass die Auswirkungen der Tt-Verteilung in Tt-Schichtbetten mit
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steigender Schichtanzahl bei konstanter Bettenlänge und höherem Magnetfeld sinken. Wel-
cher Ansatz zum Aufbau von mehrlagigen Pulverschüttbetten bezüglich der Tt-Auswahl
in Verteilung und Abstand, Schichtanzahl und -dicke relativ zur mittleren adiabatischen
Temperaturänderung, zum Wärmetransport mittels Fluiddurchströmung und zur Betten-
form und -länge die zuverlässigste Reproduzierbarkeit bei gleichzeitig hoher Effektivität
liefert, ist noch nicht gänzlich geklärt.
Magnetische Wechselwirkungen zwischen magnetokalorischen Partikeln bzw. Schichten
konnten anhand der hier gezeigten MOIF-Versuche nicht beobachtet werden. Es ist aber
bekannt, dass die Umwandlungstemperatur magnetischer Materialien eine Funktion des
angelegten Magnetfeldes ist [145]. Diese Funktion ist für jedes Material indivduell und
beträgt für MnFePSi etwa Tt = Tt, 0 T + 3,6 K T−1 [9]. Durch lokales Umwandeln eines
einzelnen Partikels A vom para- in den ferromagnetischen Zustand sind also lokale Feld-
überhöhungen an angrenzenden, noch nicht umgewandelten Partikeln B ,C ,D denkbar, die
dann zusammen bzw. kurz nach dem Umwandeln von Partikel A auch umwandeln. Wech-
selwirkungen zwischen magnetischen Partikeln, wie sie z.B. bei nanoskaligen Ferrofluid-
partikeln auftreten [146], können theoretisch vor allem entlang der angelegten Feldrichtung
beobachtet werden. Wechselwirkungen senkrecht zur Feldrichtung zu beobachten ist un-
wahrscheinlich, da sie durch magnetische Streufeldeinflüsse ausgelöst werden. Die effektive
Feldstärke H⃗eff, die auf ein an Partikel A angrenzendes Partikel B wirkt, setzt sich nach
Gleichung 4.1 aus den richtungsabhängigen Größen der externen Feldstärke H⃗extern und
dem Streufeld H⃗streu von Partikel A zusammen, siehe Abbildung 4.2.8, die sich:
• bei gleicher Feldrichtung addieren, z.B. wenn Partikel A und B übereinander und
entlang des externen Feldes ausgerichtet sind,
• bei entgegengesetzter Feldrichtung subtrahieren, z.B. wenn Partikel A und B neben-
einander und senkrecht zum externen Feld liegen.
H⃗eff = H⃗extern + H⃗streu (4.1)
Abbildung 4.2.8: Schematische Darstellung eines ferromagnetischen Partikels im Magnetfeld. Ein äußeres
Magnetfeld H⃗extern (gelb) magnetisiert ein Partikel (grau und schwarzer Pfeil), woraufhin sich das
Streufeld H⃗streu (grün) des Partikels ausbildet. Im roten und blauen Punkt sind die effektiven Feldstärken
H⃗eff unterschiedlich, da H⃗extern und H⃗streu gleich ausgerichtet (roter Punkt) bzw. H⃗extern und H⃗streu
entgegengesetzt ausgerichtet (blauer Punkt) sind. Das Auge kennzeichnet die Beobachtungsrichtung
relativ zur äußeren Magnetfeldrichtung im verwendeten MOIF-Versuchsaufbau, siehe Abbildung 3.6.1.
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Lovell et al. beobachten Wechselwirkungen zwischen magnetokalorischen La(Fe,Si)13-Frag-
menten einer ursprünglich intakten La(Fe,Si)13-Platte, wenn der Abstand der Fragmente
gering und das äußere Magnetfeld senkrecht zum Verlauf der Risse ausgerichtet ist [141].
Ist das Magnetfeld entlang der Risse ausgerichtet, wechselwirken die Fragmente der Platte
nicht. Im Experiment wurde die Probe in einem Magnetometer bei einer Temperatur T na-
he Tt mit µ0H = 710 mT bis 790 mT richtungsabhängig aufmagnetisiert und die Reaktion
der Fragmente abgewartet. Die Beobachtung wird ebenfalls mit einer effektiv wirkenden
Feldstärke auf ein Fragment bzw. Partikel, beeinflusst durch das Streufeld des zuerst um-
wandelnden Fragments bzw. Partikels, begründet.
Auch eine jüngst publizierte Studie an drei, modellhaft angeordneten La(Fe,Mn,Si)13H-
Partikeln zeigt, dass Partikel mit individueller Umwandlungstemperatur Tt zusammen um-
wandeln können, wenn der Partikelabstand gering ist und der Tt-Unterschied der Partikel
weniger als ein Kelvin beträgt [142]. Das wurde an drei Partikeln mit einem Tt-Unterschied
von 0,8 K und 1,2 K, die in einer Ebene als Dreieck angeordnet und in der Dreiecksebene
mit µ0H = 100 mT magnetisiert wurden, mit konventioneller temperaturabhängiger Ma-
gnetometrie demonstriert.
Für eine Beobachtung von Wechselwirkungen zwischen magnetokalorischen Partikeln mit
einer magneto-optischen Abbildungsmethode, verursacht durch lokale Streufelder und Ma-
gnetfeldüberhöhung, müsste die Beobachtungsrichtung des Versuchsaufbaus also senkrecht
zur externen Feldrichtung liegen, was in dieser Arbeit nicht umsetzbar war. Die verwen-
dete Abbildungsmethode mit einer MOIF zeigt wesentlich kompliziertere Muster der dar-
unter liegenden Partikel, wenn das Magnetfeld in der Schichtebene ausgerichtet ist. In der
vorliegenden Arbeit lag das Magnetfeld senkrecht zur Schichtebene und die MOIF zeigt
Hell / Dunkel-Muster. Zur Abbildung von Wechselwirkungsprozessen magnetokalorischer
Fragmente bzw. Partikel sollte deshalb auf eine verbesserte Präparation der Probenober-
fläche wert gelegt und auf konventionelle Kerr-Mikroskopie zurückgegriffen werden. Die
magneto-optische Bildgebung ist weiterhin eine vielversprechende Methode, um die loka-
len Wechselwirkungen eines Partikelensembles besser zu verstehen.
Unabhängig von der Abbildungsmethode, der Magnetfeld- und der Beobachtungsrich-
tung, sind die hier verwendeten Magnetfeldstärken mit µ0H = 10 mT zu gering, um Tt-
Verschiebungen der Größenordnung der beobachteten Tt-Streuung der MnFePSi-Partikel
zu erzeugen. Des Weiteren existieren zusätzlich Entmagnetisierungseffekte, die das effektiv
wirkende Magnetfeld innerhalb eines Partikels absenken. Entmagnetisierungseffekte sind
für lokale Prozesse schwer abzuschätzen. Im Falle eines Schüttbettes aus magnetischen
Kugeln bestimmt die lokale Kugelform und die globale Form des Schüttbettes den glo-
balen Entmagnetisierungsfaktor des Schüttbettes und beträgt, je nach Feldrichtung am
Schüttbett, etwa N = 0,3 bis 0,5 [147].
In Bezug auf magnetische Wechselwirkungen der MnFePSi-Schichten untereinander, sind
ebenfalls hauptsächlich magnetische Streufeldeinflüsse zu vermuten. Diese sollten vor allem
dann auftreten, wenn eine komplette Schicht mit enger Tt-Verteilung in einem schmalen
Temperaturintervall umwandelt. Die Ausrichtung des externen Magnetfelds liegt klassi-
scherweise senkrecht zur Durchströmungsrichtung eines Regenerators und damit entlang
der Schichtebene. Somit zeigen das externe Feld und das Streufeld einer Schicht im klas-
sischen Fall in entgegengesetzte Richtungen und das effektive Feld, dass auf eine noch






Die mechanische Festigkeit magnetokalorischer Legierungen spielt für die Fertigung und
die Langzeitstabilität von Regeneratoren eine tragende Rolle. Duktile magnetokalorische
Materialien sind davon weniger betroffen, da sie sich gut verarbeiten lassen und auftretende
Spannungen durch Verformungsmechanismen kompensieren können [148]. Die intermetal-
lische 1:13-Phase von La(Fe,(Mn),(Co),Si)13(H)-Legierungen bricht aber im Allgemeinen
spröde und Kenntnisse zur mechanischen Festigkeit sind für das tiefere Verständnis des
Versagens unter Belastung unabdingbar. Einerseits, weil bei der Verarbeitung der Legie-
rung mit Maschinen, z.B. Sägen oder Bohren, zwangsläufig auch Spannungen auftreten
die Risse oder Abplatzungen hervorrufen können. Und andererseits, bezüglich der am
magnetischen Phasenübergang auftretenden Volumenänderung ∆V , die für verschiedene
Legierungszusammensetzungen unterschiedlich stark ausgeprägt ist und bei Legierungen
mit einer Übergangstemperatur Tt in der Nähe der Verarbeitungstemperatur zusätzliche
Spannungen induzieren kann, da eine Verarbeitung mit Maschinen thermische Gradienten
erzeugt [8]. Unabhängig von der Verarbeitung von La(Fe,(Mn),(Co),Si)13(H)-Legierungen
ist auch deren mechanische Langzeitstabilität im Einsatz als magnetokalorischer Regene-
rator durch die Volumenänderung ∆V am Phasenübergang beeinträchtigt, da dabei hohe
Spannungen entstehen können unter denen das Material katastrophal versagt und frag-
mentiert [12].
Die fehlende Plastizität bei La(Fe,(Mn),(Co),Si)13(H)-Legierungen lässt keine Formgebung
durch direkte Umformung zu. Für La(Fe,Co,Si)13-Legierungen ist aber ein mehrstufiger
Prozess bekannt [8, 19], der sogenannte TDR-Prozess, bei dem die 1:13-Phase zunächst
durch Sintern von einem gepressten Ausgangspulver bei Temperaturen ϑ > 1000◦C gebil-
det wird, anschließend aber für Verarbeitungszwecke bei ϑ < 1000◦C geglüht und damit
in eine eisenreiche, duktile Phase überführt wird. Nach der Bearbeitung des nun eisenrei-
chen Werkstücks, kann durch eine dritte Wärmebehandlung bei ϑ > 1000◦C die 1:13-Phase
wiederhergestellt werden. Alternative Verarbeitungsmethoden der Legierung konzentrieren
sich auf eine Halbzeugherstellung, z.B. Platten, als Komposite mit einem Sekundärwerk-
stoff, was in Unterabschnitt 2.3.2 detailliert ausgeführt ist.
Obwohl zahlreiche Studien zur Legierungsherstellung und geschickte Lösungsvorschläge
zur Verarbeitung zu Halbzeugen existieren, siehe Unterabschnitt 2.2.1 und 2.3.2, wurden
die mechanischen Eigenschaften selbst nur wenig untersucht und publizierte Ergebnisse
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sind zum Teil divergent oder gar kontrovers. Zum Beispiel wurde für eine La(Fe,Co,Si)13-
Legierung ein E-Modul von E = 130 GPa von Nanoindentations-Härtemessungen abgelei-
tet [18]. Aus Druckversuchen an einer ähnlichen La(Fe,Co,Si)13-Legierung wurde jedoch
auch ein E-Modul von E = 300 GPa, Bruchspannungen von etwa σ = 350 – 750 MPa und
Bruchdehnungen von ε < 0,25 % ermittelt [19]. Andere Druckversuche an La(Fe,Si,C)13H
erzielen völlig andere mechanische Eigenschaften mit Bruchdehnungen über ε > 5 % aber
nur geringen Bruchspanngen von σ = 120 MPa und einen E-Modul von nur wenigen GPa,
wenn man diesen aus den publizierten Spannungs-Dehnungs-Kuven extrahiert [20].
Die Divergenz von mechanischen Kennwerten aus verschiedenen Quellen ist auch eine
Konsequenz der riesigen Bandbreite an möglichen La(Fe,(Mn),(Co),Si)13(H)-Legierungs-
zusammensetzungen und das unterschiedliche Forschungsgruppen jeweils eine etwas ande-
re Legierung mit untereinander abweichenden Sekundärphasenanteilen und -verteilungen
prüfen. Deshalb wird in dieser Arbeit die ursprüngliche ternäre La(Fe,Si)13-Legierungen
untersucht, um den Einfluss von zusätzlichen Legierungselementen auszuschließen und
grundlegende Basiswerte der mechanischen Festigkeit angeben zu können. Des Weiteren
wurde eine LaFe13−xSix-Legierung mit x = 1,8 gewählt, die im Vergleich zu Legierungen
mit niedrigerem Si-Gehalt eine homogenere Korngrößenverteilung und einen geringeren
Anteil an Sekundärphasen aufweist [149]. Zudem ist die Umwandlungstemperatur Tt weit
unterhalb der Temperatur bei der die mechanische Prüfung stattfindet und ein Einfluss
durch den magnetischen Phasenübergang kann vernachlässigt werden. An La(Fe,Co,Si)13
wurde demonstriert [18], dass der temperaturabhängige E-Modul eine Anomalie bei Tt
aufweist und erweicht, anstatt eine annähernd kontinuierliche Temperaturabhängigkeit
vorzuweisen [113, 150]. Die Volumenänderung der Elementarzelle bei Tt ist die Konse-
quenz der Anomalie, die von Gruner et al. [26] detailliert beschrieben und als „lattice
softening“ bezeichnet wird. Andere Legierungen, z.B. FeRh [151] oder BaTiO3 [152], die
auch einen temperaturabhängigen Phasenübergang mit gleichzeitiger Veränderung von
Gitterparametern zeigen, werden ebenfalls von einer Anomalie des E-Moduls an der Über-
gangstemperatur begleitet.
In diesem Kapitel werden die mechanischen Eigenschaften von LaFe11,2Si1,8 bei Raum-
temperatur auf unterschiedlichen Längenskalen systematisch geprüft, um die intrinsische
Festigkeit und den E-Modul der 1:13-Phase zu bestimmen. Die ermittelten Kennwerte
werden mit der Fragmentierung der Legierung unter zyklisch induziertem Phasenüber-
gang in Zusammenhang gebracht und diskutiert, womit thermische Zyklierungsversuche an
La(Fe,Si)13-Legierungen mit unterschiedlichem Si-Gehalt und ∆V erklärt werden können.
Außerdem wird mit künstlich erzeugten Rissen die Rissausbreitung in der 1:13-Kornmatrix
untersucht. Es wird angenommen, dass die präsentierten Ergebnisse zumindest für alle ter-
nären La(Fe,Si)13-Legierungen übertragbar sind.
Im Rahmen einer wissenschaftlichen Kooperation mit der Montanuniversität Leoben wur-
den am IFW die La(Fe,Si)13-Legierungen hergestellt, magnetisch charakterisiert und ther-
mischen Zyklierungsversuchen unterzogen. Die mechanische Prüfung von LaFe11,2Si1,8 wur-
de ausschließlich durch die Kooperationspartner in Leoben durchgeführt. Die Experimente
und Erkenntnisse aus diesem Kapitel wurden in einer gemeinsamen Veröffentlichung pu-
bliziert [101]1.
1Mit freundlicher Genehmigung des Elsevier Verlags wurden Inhalte aus Text und Bild überarbeitet
und übernommen.
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5.1 Mechanische Prüfung von LaFe11,2Si1,8
In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der mechanischen Prüfung von LaFe11,2Si1,8 bei
Raumtemperatur präsentiert und diskutiert. Die globale Festigkeit von Massivproben wur-
de anhand von Druckversuchen und die lokale Festigkeit der einzelnen Phasen mit Härte-
messungen untersucht.
5.1.1 Grundlegende Legierungscharakterisierung
In Abbildung 5.1.1 ist eine typische Gefügebildaufnahme der zu evaluierenden LaFe11,2Si1,8-
Legierung gezeigt. In der Kornmatrix der Hauptphase, der 1:13-Phase, finden sich auch ge-
ringe Anteile der Minoritätsphasen α-Fe und La1Fe1Si1 sowie Poren und Mikrorisse. XRD-
Untersuchungen ergaben, dass der Anteil der beiden Minoritätsphasen zusammen weniger
als 5 m% beträgt (nicht gezeigt) [101]. Die Korngröße der Phasen wurde anhand von SEM-
Bildern stichprobenartig vermessen und liegt für die 1:13-Phase zwischen d1:13Korn = 5 – 20 µm
und für die Minoritätsphasen zwischen dMinKorn = 1 – 10 µm. Mikrorisse treten fast ausschließ-
lich in der Umgebung der La1Fe1Si1-Phase auf und befinden sich vermutlich von Beginn
an, also seit der Legierungsherstellung, im Gefüge der LaFe11,2Si1,8-Legierung. Ein Einfluss
der Probenpräparation auf die Bildung von Mikrorissen kann nicht gänzlich ausgeschlos-
sen werden, jedoch wäre dann auch im Gefüge der 1:13-Phase eine erhöhte Rissdichte zu
erwarten, was nicht beobachtet wurde.
Die magnetokalorischen Eigenschaften der LaFe11,2Si1,8-Legierung wurden ebenfalls cha-
rakterisiert, siehe Anhang A Abbildung A4. Die Umwandlungstemperatur Tt liegt mit
Tt = 214 K weit unterhalb der Temperatur bei der die mechanische Prüfung stattfand.
Somit werden die mechanische Eigenschaften der Legierung im paramagnetischen Zustand
geprüft. Die thermische Hysterese der M(T )-Kurve ist vernachlässigbar klein. Die magne-
tische Entropieänderung erreicht einen Wert von −∆siso = 9,6 J kg−1K−1, was den ∆siso






Abbildung 5.1.1: Typische Gefügeaufnahme von LaFe11,2Si1,8 [101]. Das SEM-Bild (BSE) lässt die 1:13-
Kornmatrix (verschiedene Graustufen), die α-Fe-Phase (schwarz), die La1Fe1Si1-Phase (weiß), Poren
und Mikrorisse deutlich erkennen.
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5.1.2 Ergebnisse der Druckversuche an LaFe11,2Si1,8-Proben
Es folgt eine Beschreibung der Druckversuche an LaFe11,2Si1,8-Proben, die der Kooperati-
onspartner Leoben durchgeführt hat [101].
In den meisten Fällen wurde ein katastrophal sprödes Bruchverhalten der LaFe11,2Si1,8-
Proben festgestellt und die Proben zerspringen unter ansteigender Druckbelastung explosi-
onsartig in viele kleine Bruchstücke. An einigen Druckproben konnte vor dem fatalen Bruch
die Formierung von Rissen beobachtet werden, siehe Abbildung 5.1.2. In Abb. 5.1.2 a ist
eine unbelastete Druckprobe und in Abb. 5.1.2 b die gleiche, aber belastete Probe gezeigt.
Unter Belastung bilden sich zahlreiche Risse, die zur Hervorhebung in die schematische
Abb. 5.1.2 c übertragen wurden (schwarzer Rahmen mit rot eingezeichneten Rissen). Die
Orientierung der Risse relativ zur Belastungsrichtung lässt auf zwei Hauptbruchmecha-
nismen schließen, den Spaltbruch und Scherbruch. Spaltrisse verlaufen parallel zur Be-
lastungsrichtung und entstehen durch Zugkräfte, die senkrecht zur Belastungsrichtung
wirken. Diese Risse treten bei allen Druckversuchen an LaFe11,2Si1,8-Proben auf. Scher-
risse hingegen, die etwa 45◦ zur Belastungsrichtung verlaufen, wurden nicht bei jedem
Versuch beobachtet. Scherrisse entstehen durch Scherspannungen, also entgegengesetzte
Schubspannungen, die unter 45◦ zur Belastungsrichtung maximal sind. Andere Materiali-
en mit ähnlichen Bruchmechanismen sind Marmor [154], Zement [155, 156], Granit [157],








Abbildung 5.1.2: Charakteristische Abbildungen eines Druckversuchs an LaFe11,2Si1,8 [101] im a) un-
belasteten Zustand und b) belasteten Zustand kurz vor dem katastrophalen Bruch. In c) sind die Risse,
die auch in b) zu sehen sind, zur besseren Illustration in eine schematische Darstellung übertragen. Die
Belastung des Druckversuchs liegt vertikal an.
Die Einzelbilder eines Videos, dass während eines Druckversuchs aufgezeichnet wurde,
bilden die Grundlage der berührungslosen Dehnungsmessung einer Druckprobe mittels di-
gitaler Bildkorrelation, siehe Abbildung 5.1.3. Dafür wurden anhand der Software GOM
Correlate [110] auf der Probenoberfläche mehrere digitale Extensometer befestigt, welche
die Verschiebung der Pixel an den Befestigungspunkten der Extensometer im Verlauf des
Versuchs bestimmen, siehe Abb. 5.1.3 a. In Abb. 5.1.3 b ist die resultierende Spannungs-
Dehnungs-Kurve eines Druckversuchs gezeigt. Darin ist deutlich zu erkennen, dass die
σ-ε-Kurven der einzelnen Extensometer dem selben linearen Trend folgen. Geringe Un-
stetigkeiten im Verlauf der σ-ε-Kurven sind vor allem durch Unsicherheiten der digitalen
Bildkorrelation zu erklären, z.B. eine Veränderungen des Oberflächenkontrastes der Probe
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unter Belastung oder die Bestimmung sehr kleiner Verschiebungen im Mikrometerbereich
an der Grenze des Auflösungsvermögens2 der Methode. Für die Minimierung der Mes-
sunsicherheiten ist es also essenziell, dass sich der Oberflächenkontrast der Probe nicht
verändert, wie es zum Beispiel bei der Bildung von Rissen oder dem Abplatzen von Ma-
terial der Fall sein kann. Deshalb wurden nur Versuche zur Datenerhebung zugelassen
bei denen keine wesentlichen Veränderung der Probenoberfläche auftraten. Der kritische
Bruch einer Druckprobe wird in einer σ-ε-Kurve als der Moment definiert, wenn die ange-
legte Druckspannung auf null abfällt.



























Abbildung 5.1.3: Dehnungsmessung mittels digitaler Bildkorrelation [101]. Abbildung a) zeigt eine
Druckprobe mit vier farbig markierten, digitalen Extensometern. In b) sind die aus der Bildkorrelation
resultierenden σ-ε-Kurven der einzelnen Extensometer gezeigt.
Die gemessenen Druckspannungen σ und Dehnungen ε von jeweils fünfzehn LaFe11,2Si1,8-
Proben mit den Aspektverhältnissen 1 : 1,2 bzw. 1 : 2,5 liegen zwischen σ = 180 – 620 MPa
und ε = 0,2 – 0,6 %. Dabei zeigen Proben mit geringem Aspektverhältnis 1 : 1,2 tendenziell
höhere σ und ε als Proben mit hohem Aspektverhältnis 1 : 2,5. Die gemessenen Dehnungen
variieren dennoch von Probe zu Probe und zum Teil auch innerhalb einer Probe abhängig
vom überprüften Probenbereich (Extensometer). Außerdem wurden bei einzelnen Proben
geringe Unregelmäßigkeiten und Fehlausrichtung der Probenoberseite und -unterseite be-
obachtet, die zu einer inhomogenen Dehnungsverteilung innerhalb der Proben führte. Es
ist anzunhemen, dass die extrem hohen Anforderungen an die Probenpräparation auch
die hohe Messwertsteuung von ε = 0,05 – 0,25 % an La(Fe,Co,Si)13-Proben begründet, die
Löwe et al. [19] in Druckversuchen feststellt [19].
Anhand der Anstiege unterschiedlicher σ-ε-Kurven aus 15 Druckversuchen an Proben mit
Aspektverhältnis 1 : 1,2 wurde das mittlere, globale E-Modul EDruckglobal = 97 ± 23 GPa von
LaFe11,2Si1,8-Massivproben berechnet. Kaeswurm et al. [18] bestimmt für La(Fe,Co,Si)13
ein ähnlich hohes E-Modul von E ∼ 100 GPa aus einer akustischen Resonanzfrequenz-
Dämpfungsanalyse.
Aufgrund der großen Messwertstreuung von σ und ε ist es nicht sinnvoll für die Druckver-
suche an LaFe11,2Si1,8 einen einzelnen Materialkennwert für σ oder ε anzugeben. Vielmehr
ist eine statistische Beschreibung der mechanischen Materialkennwerte nötig, worauf im
folgenden Kapitel näher eingegangen wird.
2Ein einzelnes Pixel eines Bildes repräsentiert eine Fläche von 3,7 x 3,7 µm2.
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5.1.3 Statistische Auswertung der Druckversuche
Die Ausfallwahrscheinlichkeit Pf von LaFe11,2Si1,8 kann mit einer statistischen Auswer-
tung der kritischen Bruchspannungen σ in einer Weibullverteilung [114] beschrieben wer-
den, siehe Unterabschnitt 3.3.1. In Abbildung 5.1.4 sind die zu den zuvor beschriebenen
Druckversuchen dazugehörigen Weibullverteilungen der Prüfserien von Proben mit einem
Aspektverhältnis von 1 : 1,2 (schwarze Quadrate) und 1 : 2,5 (rote Dreiecke) gezeigt. Die
doppelt logarithmische Auftragung der Ausfallwahrscheinlichkeit Pf über der Bruchspan-
nung σ erlaubt es das Weibullmodul m, als Anstieg einer Ausgleichsgeraden, abzulesen. Au-
ßerdem kann die charakteristische Bruchspannung σ0, bei der mit einer Wahrscheinlichkeit
von Pf = 63,2 % alle Proben versagen, aus dem Schnittpunkt der Ausgleichsgeraden mit
der Y-Achse ermittelt werden. Das Anpassen einer Ausgleichsgerade an die vorliegenden
Messdaten ist erschwert, da beide Prüfserien eine stark erhöhte Ausfallwahrscheinlichkeit
von bis zu Pf < 40 % (1 : 2,5) bzw. Pf < 20 % (1 : 1,2) bei Bruchspannungen σ < 300 MPa
aufweisen. „Vorzeitige Ausfälle“ sind in Abb. 5.1.4 mit einem grünen Kreis gekennzeichnet
und werden hauptsächlich Proben zugeordnet, die bei der Dehnungsmessung eine inhomo-
gene Dehnungsverteilung zeigen, z.B. unexakt präparierte Proben mit nicht planparalleler
Grund- und Deckfläche. Deshalb werden vorzeitig versagende Proben zur Bestimmung der
Ausgleichsgeraden vernachlässigt3.
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Abbildung 5.1.4: Weibullverteilung der kritischen Bruchspannung von LaFe11,2Si1,8 [101] für Proben mit
unterschiedlichem Aspektverhältnis 1 : 1,2 und 1 : 2,5. Die charakteristische Bruchspannung σ0 beträgt
für das Aspektverhältnis 1 : 1,2 σ1 : 1,20 = 560 MPa und für 1 : 2,5 σ
1 : 2,5
0 = 403 MPa. Der grüne Kreis
kennzeichnet vorzeitig ausgefallene Proben.
Somit beträgt σ0 und m für LaFe11,2Si1,8-Druckproben mit einem Aspektverhältnis von
1 : 1,2 σ1 : 1,20 = 560 MPa und m1 : 1,2 = 5 bis 6 bzw. mit einem Aspektverhältnis von 1 : 2,5
σ1 : 2,50 = 403 MPa und m1 : 2,5 = 3. Die Statistik zeigt, dass Proben mit einem großen Pro-
benvolumen häufiger und weniger zuverlässig bei geringeren Bruchspannungen versagen als
Proben mit geringem Volumen. Der Effekt des volumenabhängigen Bruchverhaltens wird
typischerweise mit der statistischen Verteilung kritischer Defektdichten in diskreten Volu-
menelement, z.B. Proben einer Prüfserie oder Teilvolumina einzelner Proben, erklärt. Die
Wahrscheinlichkeit des Auftretens einer kritischen Defektdichte steigt zusammen mit der
3Mit vorzeitigen Ausfällen liegt σ0 niedriger und m < 3.
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Probengröße an [113]. Die von unterschiedlichen Quellen [8, 18–20] postulierten mechani-
schen Kennwerte von La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen sind möglicherweise ebenfalls lediglich
eine Konsequenz der inneren Defekte und der Größe des Prüfvolumens und nicht nur auf
die chemischen Zusammensetzung zurückzuführen.
Der ermittelte Weibullmodul von m1 : 1,2 = 5 bis 6 für kleine LaFe11,2Si1,8-Proben lässt
auf ein unzuverlässiges Bruchverhalten der Legierung schließen. Ein Weibullmodul von
m = 1 bis 10 ist für Keramiken, wie SiC oder Al2O3, ein typischer Wert [113]. Die Analo-
gie zwischen Keramiken und der intermetallischen 1:13-Phase ist eine interessante Feststel-
lung, da beide Materialklassen starke Ähnlichkeiten zueinander aufweisen, z.B. ordnen sich
die Atome nach strengen Regeln an (Ordnungsphase) und können metallische, kovalente
und ionische Bindungsanteil ausbilden [113]. Die Einheitszelle von La(Fe,Si)13, mit einem
Gitterparameter von a = 1,1487 bis 1,1439 nm bei T = 300 K [66], ist groß und involviert
etwa 112 Atome [26], mit Unterschieden der Atomdurchmesser von bis zu 35 % zwischen
La und Si. In La(Fe,Si)13 befindet sich der kovalente Bindungsanteil zwischen Fe und Si
[159, 160], was vermutlich ein Abgleiten von Atomebenen innerhalb der hochgeordnete
Kristallstruktur stark behindert und somit das spröde Bruchverhalten fördert.
Zur Beschreibung der intrinsischen Festigkeit von LaFe11,2Si1,8 ist eine statistische Aus-
wertung von mechanischen Prüfserien nicht ausreichend. Innere Defekte überlagern die
mechanischen Eigenschaften massiver Proben. In den folgenden Unterabschnitten werden
deshalb zunächst die Rissausbreitung und anschließend die mechanischen Eigenschaften
der einzelnen Phasen im La(Fe,Si)13-Gefüge mittels lokaler Härtemessung untersucht.
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5.1.4 Untersuchung der Rissausbreitung
Aus den Druckversuchen geht hervor, dass das globale Bruchverhalten von La(Fe,Si)13
durch innere Defekte bestimmt wird. Aufgrund des großen Volumens der Druckproben
von einigen Kubikmillimetern ist es äußerst schwierig eine Vorhersage darüber zu treffen,
welche Defekte für die Rissinitiierung und damit den fatalen Bruch einer Probe verant-
wortlich sind. Neben Poren und Mikrorissen, die allgemein in Massivmaterialien und auch
in La(Fe,Si)13 auftreten, sind in La(Fe,Si)13 vor allem Korn- und Phasengrenzen, sowie die
Minoritätsphasen α-Fe und La1Fe1Si1 als innere Defekte zu nennen, siehe Abbildung 5.1.1
Seite 69. Die Rissausbreitung in der 1:13-Phase und die Interaktion von Rissen mit De-
fekten, wie z.B. Minoritätsphasen, wird in diesem Kapitel anhand von gezielten Vickers-
härteeindrücken, SEM und EBSD untersucht. Der Vickershärteeindruck fungiert dafür als
Rissinitiator, der in der Nähe eines Defektes gesetzt wird. Der Eindruck erzeugt ein repro-
duzierbares Rissbild mit vier aus den Ecken der Vickerspyramide entspringenden Rissen,
weshalb diese Methode zur Untersuchung der Rissausbreitung geeignet ist. Es folgt eine
Beschreibung der Härte-, SEM- und EBSD-Versuche an LaFe11,2Si1,8-Proben, die der Ko-
operationspartner Leoben durchgeführt hat [101].
Abbildung 5.1.5 veranschaulicht die Untersuchung der Rissausbreitung in der 1:13-Phase
anhand eines repräsentatives Beispiels. In a) ist ein SEM-Bild eines Vickershärteeindrucks
gezeigt, der gezielt in der Nähe eines α-Fe-Korns gesetzt wurde und mehrere Risse initiiert.
Die EBSD-Abbildungen, b) vor und c) nach dem Härteeindruck, stellen die unterschiedli-
chen Orientierungen der Körner im Untersuchungsbereich farbig dar. Ein großer Riss ver-
läuft von der Ecke des Eindrucks zunächst interkristallin entlang einer Korngrenze zweier
1:13-Körner und spaltet anschließend ein 1:13-Korn bis er an einem α-Fe-Korn gestoppt
wird. Ein weiterer, kleinerer Riss (roter Pfeil in Abb. 5.1.5 a, c) verläuft vollständig trans-
kristallin durch die 1:13-Körner. Tatsächlich wurde keine bevorzugte Rissausbreitungsart
– trans- oder interkristallin – in der 1:13-Kornmatrix festgestellt und die Risse verlaufen
auch in anderen Härteeindruckversuchen meist gerade und ungehindert entlang einer ma-
ximalen Spannungsrichtung. Die α-Fe-Körner hingegen stellen einen effektiven Widerstand
gegen eine Rissausbreitung dar, denn α-Fe-Körner können sich plastisch verformen [161]
und nehmen die Energie des Risses auf. Die Verformung von α-Fe-Körnern beim Kontakt
α-Fe 
10 µm




Abbildung 5.1.5: Untersuchung der Rissausbreitung in LaFe11,2Si1,8 [101]. Ein Vickershärteeindruck
wurde in die 1:13-Kornmatrix in der Nähe eines α-Fe-Korns gesetzt. Ein SEM-Bild in a) und zwei
farbige EBSD-Kornorientierungskarten in b) vor und c) nach dem Härteeindruck, zeigen den gleichen
Untersuchungsbereich. Der roten Pfeile in a) und c) kennzeichnen einen Riss, der transkristallin verläuft.
Abschnitt 5.1 – Mechanische Prüfung von LaFe11,2Si1,8 75
a) b)
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Abbildung 5.1.6: Interaktion von Rissen mit α-Fe-Körnern [101]. Die Abbildungen a) und b) zeigen je-
weils Risse (rote Pfeile), die auf ein α-Fe-Korn zulaufen und dort eine Verschiebung von Kristallbereichen
verursachen, die durch ein Scherband (roter Kreis) voneinander getrennt sind.
mit einem Riss konnte anhand der Bildung von Scherbändern in α-Fe-Körnern beobach-
tet werden, siehe Abbildung 5.1.6. Das Stoppen von Rissen an Grenzflächen zwischen
Materialien mit deutlich unterschiedlichen Verformungseigenschaften ist ein bekannter Ef-
fekt, z.B. bei Verbundmaterialien aus alternierend harten und weichen Aluminium- oder
Aluminium-Polymerschichten [162, 163]. Im Sinne der mechanischen Eigenschaften ist Ei-
sen deshalb als „positiver Defekt“ im Gefüge von La(Fe,Si)13 zu sehen. Ein α-Fe-Netzwerk
innerhalb der 1:13-Kornmatrix könnte die mechanische Langzeitstabilität der spröden Le-
gierung deutlich erhöhen. Die Festigkeitserhöhung mit einem zweiten, duktilen Material
ist ein Ansatz, der auch bei der Fertigung von magnetokalorischen Kompositen verfolgt
wird. Shao et al. [164] erzeugt erst kürzlich La(Fe,Si)13H-Legierungen der stöchiometri-
schen 1:13-Zusammensetzung mit einem deutlichen Überschuss an Fe. Mit bis zu 24 vol%
Fe im Gefüge der La(Fe,Si)13H-Legierung ist die mechanische Festigkeit geringfügig erhöht,
der MKE aber entsprechend um den Fe-Volumenanteil reduziert. Die Langzeitstabilität un-
ter mehrfach induziertem Phasenübergang ist ebenfalls erhöht.
Gegenüber der α-Fe-Phase hat die La1Fe1Si1-Phase vermutlich einen negativen Einfluss
auf die mechanische Festigkeit des La(Fe,Si)13-Gefüges. In der Umgebung von La1Fe1Si1-
Körnern sind bei fast allen Untersuchungen bereits Mikrorisse im Gefüge vorhanden, meist
entlang der La1Fe1Si1 – 1:13-Phasengrenze bzw. strahlenförmig in die 1:13-Kornmatrix hin-
ein, siehe Abbildung 5.1.1 Seite 69. Die Risse sind vermutlich von Beginn an im Gefüge
vorhanden und könnten sich schon bei der Legierungsherstellung und rascher Abkühlung
von hohen Temperaturen als Folge unterschiedlicher Ausdehnungskoeffizienten der Phasen
bilden [101].
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5.1.5 Ergebnisse der lokalen Härtemessungen an LaFe11,2Si1,8-Proben
Es folgt eine Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse der lokalen Vickers- und Nano-
indentations-Härtemessungen an LaFe11,2Si1,8-Proben, die der Kooperationspartner Leo-
ben durchgeführt hat [101]. Die Ergebnisse der Härtemessungen sind zum Vergleich mit
den Ergebnissen der Druckversuche in Tabelle 5.1.1 gezeigt.
Tabelle 5.1.1: Globale und lokale mechanische Eigenschaften von LaFe11,2Si1,8 [101]
Materialkenngröße Druckversuch
global
Bruchspannung 180 – 620 MPa
Bruchdehnung 0,2 – 0,6 %
E-Modul (global) 97 ± 23 GPa
Härtemessung: Vickers
1:13-Phase
Härte 680 ± 40 HV0,3
∼ 6, 7 ± 0,4 GPa
Härtemessung: Nanoindentation
1:13-Phase α-Fe-Phase La1Fe1Si1-Phase
Härte, Eindrucktiefe 1000 nm ∼ 10 GPa
Härte, Eindrucktiefe 100 nm 14,8 ± 0,6 GPa 3,4 ± 0,3 GPa 12,5 ± 0,6 GPa
E-Modul (lokal) 173 ± 6 GPa 200 ± 3 GPa 155 ± 3,4 GPa
Vickershärtemessung
In Abbildung 5.1.7 ist ein typischer Vickershärteeindruck in der 1:13-Kornmatrix zu sehen.
Der Eindruck ist deutlich größer als die 1:13-Korngröße, weshalb die ermittelten Härtewerte
die lokale 1:13-Festigkeit zwar grundsätzlich widerspiegeln aber Defekte, wie Korngrenzen
oder Phasen unterhalb des Eindrucks, die 1:13-Härte beeinflussen. Die mittlere Härte der
1:13-Phase wurde anhand von 30 Eindrücken bestimmt und beträgt HV = 680 ± 40 HV 0,3
was etwa ∼6,7 ± 0,4 GPa entspricht, s. Tab. 5.1.1.
a) b)
20 µm
Abbildung 5.1.7: Typischer Vickershärteeindruck in der 1:13-Kornmatrix4. Die Abbildungen zeigen je-
weils ein SEM-Bild des gleichen Eindrucks mit a) SE- und b) BSE-Kontrast. In b) ist deutlich zu
erkennen, dass der Eindruck größer ist als die mittlere 1:13-Korngröße.
4Die Bilder wurden von Dr. O. Glushko aufgenommen.
Abschnitt 5.1 – Mechanische Prüfung von LaFe11,2Si1,8 77
Nanoindentations-Härtemessungen
Ein detaillierte Beschreibung der Nanoindentations-Härtemessungen an den einzelnen Pha-
sen in LaFe11,2Si1,8 kann der Veröffentlichung [101] entnommen werden. Die Härteein-
drücke der Nanoindentation, siehe Abbildung 5.1.8, sind im Vergleich zu den Vickersein-
drücken, s. Abb. 5.1.7, wesentlich kleiner, und mit einer Identationstiefe von 100 nm können
einzelne Körner der α-Fe-, La1Fe1Si1- und 1:13-Phase untersucht werden, s. Abb. 5.1.8 b.
Eine zweite Indentationstiefe von 1000 nm erzeugt wesentlich größere Eindrücke, welche
die Korngröße der Minoritätsphasen übersteigt, weshalb nur die 1:13-Phase mit 1000 nm
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Abbildung 5.1.8: Typische Nanoindentations-Härteeindrücke mit unterschiedlicher Eindringtiefe [101].
Die SEM-Bilder illustrieren anschaulich den Größenunterschied der Härteeindrücke abhängig von der
Eindringtiefe a) 1000 nm (1:13-Phase) oder b) 100 nm (α-Fe).
Die mittleren Härtewerte für die 1:13- und La1Fe1Si1-Phase sind mit jeweils H100 nmnano (1:13)
= 14,8 ± 0,6 GPa bzw. H1000 nmnano (1:13) ∼ 10 GPa und H100 nmnano (1:1:1) = 12,5 ± 0,6 GPa sehr
hoch und liegen in der Größenordnung der Härte von keramischen Materialien [165],
s. Tab. 5.1.1. Die Härte der α-Fe-Phase ist mit H100 nmnano (α-Fe) = 3,4 ± 0,3 GPa etwa dop-
pelt so hoch wie die Härte von reinem Eisen [166] und eher zur Härte ferritischer Stähle
vergleichbar [167, 168], was auf einen geringen Anteil an gelöstem Si in der α-Fe-Phase
zurückzuführen ist.
Während die 1:13- und La1Fe1Si1-Phase eine hohe elastische Verformungskomponente zei-
gen und unter Entlastung des Indenters, nach Erreichen der maximalen Eindringtiefe von
100 nm, nur eine bleibende Eindrucktiefe von 50 – 60 nm aufweisen, verformt sich die α-Fe-
Phase unter Belastung vollständig plastisch und es verbleibt ein Eindruck mit 100 nm
Tiefe. Anhand des Entlastungsteils der aufgenommenen Kraft-Eindringtiefe-Kurven kann
der Eindringmodul, der dem E-Modul E gleichgesetzt wird, mithilfe der Methode von
Oliver und Pharr [112] bestimmt werden. Der E-Modul für die 1:13-, La1Fe1Si1- und α-Fe-
Phase betragen jeweils E100 nmlokal (1:13) = 176 ± 6 GPa, E100 nmlokal (1:1:1) = 155 ± 3,4 GPa und
E100 nmlokal (α-Fe) = 200 ± 3 GPa, s. Tab. 5.1.1. Der berechnete E-Modul von α-Fe ist im Ver-
gleich zu Werten aus der Literatur mit etwa 10 GPa Differenz nur geringfügig geringer
[169]. Für den E-Modul der La1Fe1Si1-Phase E100 nmlokal (1:1:1) existiert, nach dem besten
Wissen des Autors, kein Referenzwert der zum Vergleich herangezogen werden könnte.
Der E-Modul und die ermittelten Härtewerte der 1:13-Phase werden im folgenden Ab-
schnitt detailliert diskutiert.
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Diskussion – Härtemessung an der 1:13-Phase in LaFe11,2Si1,8
Der aus den lokalen Härtemessungen bestimme E-Modul der 1:13-Phase E100 nmlokal (1:13)
= 176 ± 6 GPa unterscheidet sich stark von dem aus den Druckversuchen bestimmten
E-Modul EDruckglobal = 97 ± 23 GPa massiver LaFe11,2Si1,8-Proben. Und obwohl Kaeswurm et al.
[18] einen ähnlichen globalen E-Modul von E ∼ 100 GPa für massive La(Fe,Co,Si)13-
Proben mittels akustischer Resonanzfrequenz-Dämpfungsanalyse feststellt, bestätigt die
Nanoindentation, dass mechanische Prüfverfahren an Massivproben, die zahlreiche in-
nere Defekte (Poren, Mikrorisse, Sekundärphasen) enthalten, nicht zur Ermittlung des
E-Moduls der 1:13-Phase geeignet sind. Die Nanoindentation hingegen schließt eine aus-
schlaggebende Einwirkung von inneren Defekten weitestgehend aus, da nur ein sehr gerin-
ges Volumen geprüft wird, und spiegelt die intrinsischen Eigenschaften der 1:13-Phase
wieder. Der von Kaeswurm et al. [18] ebenfalls mit Nanoindentation ermittelte lokale
E-Modul von La(Fe,Co,Si)13 beträgt etwa E ∼ 130 GPa und liegt weit unterhalb des
E100 nmlokal (1:13) = 176 ± 6 GPa von LaFe11,2Si1,8. Derzeit ist nicht geklärt, ob das Legie-
rungselement Co oder andere Faktoren, z.B. der Abstand der Prüftemperatur zur Um-
wandlungstemperatur Tt der Legierung, den Unterschied der lokalen E-Module hervorru-
fen. So prüft Kaeswurm et al. den E-Modul von La(Fe,Co,Si)13 bei Raumtemperatur nur
20 bis 30 K entfernt von Tt und befindet sich möglicherweise noch im Bereich der Phasen-
umwandlung und des erweichten E-Moduls [26], wohingegen die Prüfung an LaFe11,2Si1,8
mit über 80 K Abstand zu Tt durchgeführt wurde. Andere, zuverlässige Vergleichswer-
te für den E-Modul von La(Fe,(Co),Si)13 existieren nicht und weitere Experimente an
La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen unterschiedlicher Zusammensetzung sind nötig, um die Fra-
ge nach einer Abhängigkeit des E-Moduls von der chemischen Zusammensetzung abschlie-
ßend zu klären.
Die Härtemessungen mittels Nanoindentation zeigen eine Abhängigkeit von der Eindring-
tiefe des Indenters und der Härtewert der 1:13-Phase nimmt mit zunehmender Tiefe von
H100 nmnano = 14,8 GPa auf H1000 nmnano = 10 GPa ab, s. Tab. 5.1.1. Die geringste Härte zeigt
die Vickerhärtemessung mit HV = 6,7 GPa und reiht sich in die Größenabhängigkeit
ein, wenn man bedenkt, dass die Eindringtiefe der Vickersmethode mehrere Mikrometer
beträgt. Der direkte Vergleich der beiden unterschiedlichen Härtemessmethoden ist auf-
grund abweichender Indenterformen und Messspezifikationen jedoch erschwert [170, 171].
Es kann jedoch vermutet werden, dass der gemessene Härtewert vom geprüften Proben-
volumen abhängt. Der „indentation size effect“ tritt auch bei anderen Materialien auf,
z.B. Cu oder Si3N4, und wird auf Defekte, wie die Versetzungsdichte oder Korngröße, zu-
rückgeführt [172, 173]. Kaeswurm et al. [18] ermittelt mit Nanoindentation ebenfalls eine
hohe Härte Hnano ∼ 8,5 GPa der 1:13-Phase von La(Fe,Co,Si)13, jedoch ist die genutz-
te Indentationstiefe unbekannt. Möglicherweise sind La(Fe,Co,Si)13-Legierungen mit dem
zusätzlichen Legierungselement Co tatsächlich weicher bzw. die Nähe von Tt zur Prüftem-
peratur beeinflusst den Härtewert oder aber es tritt auch hier eine Abhängigkeit von der
Indentationstiefe auf.
Um die intrinsische Festigkeit der 1:13-Phase zu bestimmen, kommt die weit verbreitete,
empirische Beziehung zwischen der Vickershärte HV und Streckgrenze σy zur Anwendung
[174–176], siehe Gleichung 5.1.
HV ∼ CF · σy (5.1)
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Der Einschränkungsfaktor CF ist von der Elastizität und Plastizität des geprüften Ma-
terials abhängig und beträgt CF ∼ 3 für metallische Materialien mit elastisch-plastischer
Verformung aber beispielsweise auch für sehr harte metallische Gläser ohne ausgeprägte
plastische Deformation [175]. Für keramische Materialien mit geringer plastischer Verfor-
mung kann CF auch geringer sein, z.B. CF ∼ 2 für SiC-basierte Keramiken [177]. Mit
einem Einschränkungsfaktor CF = 3 und der ermittelten Vickershärte HV ergibt sich
eine untere Grenze für die intrinsische Festigkeit der 1:13-Phase von σy ∼ 2 GPa. Dieses
Ergebnis wird in Unterabschnitt 5.2.2 wieder aufgegriffen und der im vorhergehenden Ab-
schnitt bestimmten kritischen Bruchspannung σ sowie der Volumenspannung σV , die am
Phasenübergang aufgrund der Volumenänderung auftritt, gegenübergestellt.
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5.2 La(Fe,Si)13-Bruchverhalten unter zyklisch induziertem
Phasenübergang
Das Phänomen, dass sich in La(Fe,Si)13-Legierungen aufgrund ihres nicht-linearen, thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten an ihrem magnetischem Phasenübergang Risse bilden und
mechanisch degradieren, ist ein oft beschriebener Vorgang [12, 141, 164, 178]. Viel seltener
wurde das La(Fe,Si)13-Bruchverhalten unter zyklisch induziertem Phasenübergang explizit
untersucht und dokumentiert, und meist begründen Autoren das Bruchverhalten lediglich
mit der Sprödigkeit der 1:13-Phase. Eine konkrete Beschreibung des Zusammenhangs zwi-
schen der Degradierung und den mechanischen Eigenschaften von La(Fe,Si)13-Legierungen
existiert zum Zeitpunkt dieser Arbeit nicht. An dieser Stelle werden deshalb thermische
Zyklierungsversuche an LaFe13−xSix-Proben mit niedrigem Si-Gehalt x = 1,2 und hoher
Volumenänderung ∆V gezeigt. Anschließend erfolgt eine Abschätzung der Volumenspan-
nung σV , die am Phasenübergang auftritt, auf Basis der im vorhergehenden Abschnitt 5.1
ermittelten mechanischen Kennwerte sowie eine Diskussion der Zyklierungsversuche.
5.2.1 Thermische Zyklierungsversuche an LaFe11,8Si1,2-Proben
Mindestens fünfzig Umwandlungsvorgänge wurden an zwei LaFe11,8Si1,2-Proben induziert,
einmal thermisch schnell in einem Bad aus flüssigem Stickstoff mit Ṫ ∼ 25 K s−1 zwischen
T ∼ 77 K und Raumtemperatur sowie einmal thermisch langsam in einem Magnetometer
mit Ṫ ∼ 1 K min−1 ∼ 0,017 K s−1 zwischen 165 K < T < 200 K. Die Proben wurden im
Ausgangszustand und nach jeweils zehn Zyklen im XCT (Voxelgröße vx = 3 µm) zerstö-
rungsfrei überprüft. Daraus ergibt sich ein Bild der Rissentwicklung aufgrund des Pha-













Abbildung 5.2.1: Thermische Zyklierungsversuche an La(Fe,Si)13 (Stickstoffbad). Von links nach rechts
sind XCT-Schichtbilder einer LaFe11,8Si1,2-Probe gezeigt, die in einem Stickstoffbad zykliert wurden.
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In Abb. 5.2.1 sind die XCT-Rissbilder der Zyklierungsversuche mit Stickstoff zusammenge-
fasst und es ist deutlich zu erkennen, dass bereits nach 10 Zyklen zahlreiche Risse auftreten,
die sich nach weiteren 10 Zyklen auf das gesamte Probenvolumen ausdehnen. Bis zum 50.
Zyklus ist dann im Wesentlichen eine Öffnung der Risse und zunehmende Abtrennung gan-
zer Fragmente zu beobachten. Die Probe ist im Ausgangszustand etwa 0,6 × 0,6 × 3,6 mm3
(entspricht 1,3 mm3) groß und zerfällt nach N = 50 Zyklen in knapp einhundert Fragmen-
te unterschiedlicher Äquivalentdurchmesser zwischen 50 µm < d < 600 µm mit einem auf
der Partikelanzahl basierenden Median der Größenverteilung von dN=5050% = 250 µm. Nach
weiteren 50 (N = 100) bzw. 200 Zyklen (N = 250) im Stickstoffbad nimmt die Fragmen-
tierung der Probe weiter zu und der dN50% sinkt über dN=10050% = 150 µm auf dN=25050% = 75 µm.
Das thermische Zyklieren in Stickstoff schädigt die Probe besonders stark und die Risse
sind weit geöffnet, was einerseits am Thermoschock und dem hohen thermischen Gradi-
enten zwischen Raumtemperatur und Flüssigstickstoff liegen könnte, andererseits ist die
Probe im Stickstoffbad auch mechanischen Einflüssen ausgesetzt, denn beim Eintauchen
der Probe in Stickstoff entwickeln sich viele aufsteigende Stickstoffgasblasen. Es konnte
nicht abschließend geklärt werden, ob die Fragmentierung unter ständiger Zyklierung im-
mer weiter zunimmt oder sich ein natürlicher Gleichgewichtszustand einstellen kann, z.B.
wenn die Fragmente kleiner werden als der mittlere Abstand von inneren Defekten. Der
MKE der Legierung ist von der Degradierung nach 250 Zyklen nur geringfügig beeinträch-
tigt, siehe Anhang A Abbildung A5, da die untersuchte Probe an sich groß ist und immer
noch eine hohe Anzahl an großen Partikeln d > 100 µm vorliegt. Erst bei deutlich kleine-
ren Partikeldurchmessern d < 20 µm wird eine starke Beeinträchtigung des MKE erwartet
[179, 180], wobei die einzelnen Fragmente eines Pulverhaufwerks durchaus einen mode-
raten MKE aufweisen, das Zusammenspiel aus vielen Fragmenten variabler chemischer
Zusammensetzung den MKE des Haufwerks, als Superposition aller beteiligten Fragment-
beiträge, aber insgesamt absenkt [97].
Die Schädigung der im Magnetometer thermisch langsam zyklierten Probe fällt gegenüber
der zuvor gezeigten, thermisch schnell zyklierten Probe weniger drastisch aus. Erst nach
50 Zyklen sind in der Probe deutlich Risse zu erkennen, siehe Abbildung 5.2.2 a.
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Abbildung 5.2.2: Thermische Zyklierungsversuche an La(Fe,Si)13 (Magnetometer). In a) sind XCT-
Schichtbilder, mit angepassten Bildkontrast zur Hervorhebung von Rissen (rote Pfeile), ausgewählter
Zyklenanzahl einer LaFe11,8Si1,2-Probe gezeigt. Die dazugehörigen, im Magnetometer aufgezeichne-
ten, temperaturabhängigen Magnetisierungskurven M(T ) verschiedener Umwandlungszyklen, können
Abbildung b) entnommen werden.
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Risse sind in den XCT-Scans vermutlich deshalb schwer zu erkennen, da die Probe im Ma-
gnetometer kaum mechanischen Einflüssen ausgesetzt ist, weshalb sich Risse nicht weiten
und die Fragmente weiterhin einen Formschluss bilden. Möglicherweise hat aber auch die
Kinetik der treibenden Phasenumwandlungskraft, also die Temperaturregelrate, einen Ein-
fluss auf die Rissbildung. Anhand der simultan zur thermischen Zyklierung aufgezeichneten
Magnetisierungskurven kann belegt werden, dass die Rissbildung spätestens ab dem zehn-
ten Zyklus einsetzt, s. Abb. 5.2.2 b. Die thermische Hysterese der LaFe11,8Si1,2-Legierung
ist erwartungsgemäß breit (b = 7 K), da die Phasenumwandlung vom Typ erster Ordnung
ist [67]. Es lassen sich anhand der M(T )-Kurven folgende Veränderungen während des
Zyklierens feststellen. Die Umwandlung verläuft in den ersten Zyklen in einem schmalen
Temperaturintervall und die Phasenfront zwischen para- und ferromagnetischen Bereichen
kann offenbar weitestgehend ungehindert durch das Volumen laufen. Mit steigender Zy-
klenanzahl sinkt die Hysteresebreite geringfügig, vor allem aber bilden sich ab dem zehnten
Zyklus nach und nach mehrere Umwandlungsstufen aus, s. Abb. 5.2.2 b. Jede Stufe ent-
spricht einem Probenbereich, siehe XCT-Abbildung 5.2.2 a, der mit einem oder mehreren
Rissen von der restlichen Probe abgetrennt ist und jetzt separat umwandelt. Die Phasen-
front wird durch einen Riss blockiert und am Durchlaufen des Volumens gehindert. Erst
wenn ein neuer Nukleus im angrenzenden, nicht umgewandelten Probenbereich entsteht,
kann die Front weiterlaufen. Solange zwei Bereiche noch nicht vollständig voneinander ge-
trennt sind oder einen engen Formschluss bilden, was auch „interlocked particles“ genannt
wird [140], kann die Phasenfront auch über den Riss hinweg bzw. über Brücken laufen. Bei
jeder Umwandlung steigt die Wahrscheinlichkeit, dass noch verbundene Bereiche vollstän-
dig brechen. Nach dem 40. Zyklus entstehen so viele voneinander separierte Bereiche und
Umwandlungsstufen, dass die Abtastrate des Messprotokolls nicht mehr ausreicht, um die
Stufen aufzulösen.
Umwandlungsstufen beobachtet Bennati et al. [144] an La(Fe,Co,Si)13 mittels magneto-
optischer Bildgebung auch und vermutet ebenfalls Risse, die ein Weiterlaufen der Phasen-
front behindern5. Lovell et al. [141] untersucht die Relaxationszeit, die bei einem konstan-
ten Magnetfeld nötig ist, bis eine Phasenfront einen Riss überwinden kann und variiert
dabei den Abstand von drei Fragmenten einer LaFe11,6Si1,4-Probe und die Ausrichtung
der Fragmente zum äußeren Magnetfeld.
Auch wenn die gezeigten LaFe11,8Si1,2-Proben noch nicht völlig pulverisiert sind, können
so stark fragmentierende Legierungen nicht ohne Weiteres in magnetokalorischen Regene-
ratoren appliziert werden.
5Tatsächlich konnten die Risse erst später, mittels XCT am IFW-Dresden, nachgewiesen werden.
Abschnitt 5.2 – La(Fe,Si)13-Bruchverhalten unter zyklisch induziertem
Phasenübergang 83
5.2.2 Abschätzung der inneren Festigkeit von La(Fe,Si)13
Die Phasenumwandlung der magnetokalorischen Legierung La(Fe,Si)13 wird von einer Vo-
lumenänderung ∆V begleitet [12, 65, 69], die Spannungen im Gefüge hervorruft. Die me-
chanischen Eigenschaften der Gefügebestandteile und das Ausmaß der Volumenänderung
bestimmen, ob Zug- bzw. Druckspannungen von umwandelnden 1:13-Körnern das umge-
bende Gefüge dauerhaft schädigen oder kompensiert werden können. Die maximale Volu-
menspannung σV lässt sich nach [77, 113] über das Kompressionsmodul K grob abschätzen,
siehe Gleichung 5.2.







Mit einer angenommen Poissonzahl von ν = 0,28, dem in dieser Arbeit bestimmten
E-Modul der 1:13-Phase von E100 nmlokal (1:13) = 170 GPa und einer Volumenänderungen ∆V
für LaFe13−xSix mit x = 1,2 / 1,6 / 1,8 aus [65], ergeben sich Spannungen σV , die in Ta-
belle 5.2.1 zusammengefasst sind. Es ist bekannt, dass der E-Modul von La(Fe,Si)13 bei
der Phasenumwandlung abnimmt („lattice softening“) [26] und temperaturabhängig um
bis zu 20% sinken kann [18]. Deshalb wird für die Abschätzung von σV auch eine untere
Grenze für den E-Modul von E(∼ 80 %) = 140 GPa betrachtet.
Tabelle 5.2.1: Übersichtstabelle – Volumenspannungen σV in La(Fe,Si)13
LaFe13−xSix ∆V [65] E σV
vol% GPa GPa
x = 1,2 1,5 170 2,2
140 1,8
x = 1,6 1,0 170 1,6
140 1,2
x = 1,8 0,8 170 1,1
140 0,9
Die Abschätzung deutet an, dass alle La(Fe,Si)13-Legierungen beim magnetischen Pha-
senübergang den hohen Volumenspannungen σV unterliegen, denn die charakteristischen
Bruchspannungen σ0 für LaFe11,2Si1,8 [101] und andere La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen [18,
19] liegen deutlich niedriger (unter 600 MPa). Im Experiment, dem thermischen Zyklie-
ren von La(Fe,Si)13 in Stickstoff, siehe Abschnitt 5.2, brechen jedoch nur Legierungen mit
niedrigem Si-Gehalt und hoher Volumenänderung. Selbst nach 100 thermischen Zyklen
waren in einer LaFe11,2Si1,8-Probe mit hohem Si-Gehalt keine Risse nachweisbar. Die cha-
rakteristische Bruchspannung σ0 aus Druck- oder Biegeversuchen ist offenbar kein geeig-
neter Indikator, um die Festigkeit von La(Fe,Si)13-Legierungen am Phasenübergang zu
beurteilen. Innere Defekte dominieren die Bruch- oder Biegefestigkeit, weshalb die Fe-
stigkeit unterschätzt wird. Vielmehr scheint die Festigkeitsabschätzung, basierend auf den
Härtemessungen in Abschnitt 5.1.5, korrekt zu sein, die eine intrinsische Festigkeit der
1:13-Phase von σy = 2 GPa anzeigt. σy liegt weit über σx=1,8V = 0,9 – 1,1 GPa, weshalb
Proben aus LaFe11,2Si1,8 unter zyklischer Belastung nicht brechen, wohingegen σy nahe an
σx=1,2V = 1,8 – 2,2 GPa der Legierung LaFe11,8Si1,2 liegt und dementsprechend mechanisch
degradieren muss.
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5.3 Zusammenfassung – Mechanische Festigkeit
In diesem Kapitel wurden die mechanischen Eigenschaften der magnetokalorischen Le-
gierung LaFe11,2Si1,8 auf unterschiedlichen Längenskalen geprüft und mit dem Bruchver-
halten der Legierung am magnetischen Phasenübergang, der mit einer Volumenänderung
der Elementarzelle verbunden ist, in Zusammenhang gebracht. Die globale Festigkeit von
Massivproben wurde mit Druckversuchen und die lokale Festigkeit der 1:13-Hauptphase
sowie der Minoritätsphasen α-Fe und La1Fe1Si1 mit Härtemessungen untersucht. Die kon-
tinuierliche Degradation von LaFe11,8Si1,2, mit einem besonders hohem ∆V = 1,5 vol% der
para- und ferromagnetischen Elementarzelle, konnte anhand von Zyklierungsversuchen mit
thermisch induzierten Umwandlungsvorgängen demonstriert werden.
LaFe11,2Si1,8-Massivproben versagen in Druckversuchen bei geringen Dehnungen ε < 0,6 %
und Bruchspannungen σ = 180 – 620 MPa. Die Proben brechen spröde ohne plastische De-
formation und es sind meist Spalt- oder Scherrisse zu beobachten, wie sie auch bei Kerami-
ken oder Steinen im Druckversuch auftreten. Die breite Verteilung der Bruchspannungen σ
erfordert eine statistische Auswertung in einer Weibullverteilung. Proben mit unterschied-
lichen Aspektverhältnissen, also mit gleicher Grundfläche aber unterschiedlicher Höhe, zei-
gen deutlich voneinander abweichende charakteristische Bruchspannungen σ0 und Proben
mit geringem Aspektverhältnis 1 : 1,2 widerstehen höheren Spannungen σ1 : 1,20 = 560 MPa
als Proben mit Aspektverhältnis 1 : 2,5 σ1 : 2,50 = 403 MPa. Große Probenvolumina haben
eine erhöhte Wahrscheinlichkeit schon bei geringeren Spannungen zu versagen, was sich
auch im Weibullmodul mit m1 : 1,2 = 5 bis 6 und m1 : 2,5 = 3 niederschlägt. Die starke
Abhängigkeit der Druckfestigkeit von der Größe des geprüften Probenvolumens lässt den
Schluss zu, dass die Festigkeit massiver La(Fe,Si)13-Proben von inneren Defekten, wie z.B.
Poren, Rissen oder Phasengrenzen, maßgeblich beeinträchtigt ist.
Auch die Ergebnisse der Härtemessungen offenbaren eine Abhängigkeit der gemessenen
Härte von der Größe des geprüften Probenvolumens und mit steigender Eindringtiefe des
Indenters sinkt die gemessene Härte von H100 nmnano = 14,8 GPa über H1000 nmnano = 10 GPa auf
HV = 680 HV 0,3 ∼ 6,7 GPa. Der lokale E-Modul der 1:13-Phase beträgt E100 nmlokal (1:13)
= 176 ± 6 GPa, wohingegen der globale E-Modul EDruckglobal = 97 ± 23 GPa massiver Proben
niedriger liegt.
Eine Abschätzung der Festigkeit der 1:13-Phase auf Basis von Härtemessungen ergab, dass
die Phase mechanischen Spannungen von bis zu 2 GPa widerstehen kann, was weit ober-
halb der beobachteten Bruchspannungen σ der Druckversuche liegt. Zur Beschreibung des
Bruchverhaltens von LaFe13−xSix-Legierungen unter zyklischer Belastung, also mehrfach
induzierten Phasenübergängen, ist die Abschätzung der 1:13-Festigkeit von 2 GPa hinrei-
chend gut, um auftretende Volumenspannungen σV , die anhand des E100 nmlokal (1:13) und
∆V bestimmt wurden, zu korrelieren und im Experiment beobachtete Unterschiede von
Legierungen mit hohem bzw. niedrigen Si-Gehalt zu begründen. Legierungen mit niedri-
gem Si-Gehalt und hohem ∆V erreichen σV > 2 GPa und degradieren im Zyklierungs-
versuch katastrophal, während Legierungen mit hohem Si-Gehalt und niedrigem ∆V nur
σV < 1,1 GPa verursachen und unter zyklischer Belastung nicht brechen. Die Untersuchun-
gen legen nahe, dass zur Bestimmung der intrinsischen Festigkeit der magnetokalorischen
1:13-Hauptphase, lokale Prüfmethoden (Härtemessungen) gegenüber globalen Methoden
(Druck-, Zug- oder Biegeversuchen) zu bevorzugen sind, um den Einfluss innerer Defekte
im geprüften Probenvolumen zu minimieren.
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Mit Vickerseindrücken wurden Risse künstlich induziert und deren Ausbreitung unter-
sucht. In der 1:13-Matrix breiten sich Risse ungehindert aus und es konnten trans-, interkri-
stalline und gemischte Risse verzeichnet werden. An α-Fe-Körnern werden Risse gestoppt,
weshalb α-Fe einen positiven Einfluss auf die Festigkeit des La(Fe,Si)13-Gefüges hat. In
der nächsten Umgebung der La1Fe1Si1-Phase können hingegen oft Risse gefunden werden,
die vermutlich von vornherein existieren. Solche Risse fungieren sehr wahrscheinlich als
Startpunkte zur Rissausbildung bei der zyklischen Induktion von Phasenübergängen, wie
auch in [178] vermutet wird.
Obwohl die vorliegenden Ergebnisse und Diskussionen viele neue Erkenntnisse zur me-
chanischen Festigkeit von La(Fe,Si)13-Legierungen beinhalten und konkrete mechanische
Kennwerte zu LaFe11,2Si1,8 erörtert wurden, konnten nicht alle Fragen im Rahmen dieser
Arbeit abschließend geklärt werden. Die hohe Bandbreite möglicher Legierungszusammen-
setzungen, mit oder ohne zusätzlichen Legierungselementen Co, Mn oder H, lässt keine
triviale Ableitung von generell gültigen Kennwerten für alle La(Fe,(Mn),(Co),Si)13(H)-
Legierungen zu. Ein Vergleich der an La(Fe,Si)13 ermittelten mechanischen Kenngrößen zu
Werten von La(Fe,Co,Si)13 aus der Literatur zeigen Abweichungen, die auf einen Einfluss
der Legierungselemente oder des Abstands der Umwandlungstemperatur Tt zur Prüftem-
peratur hindeuten könnte. Anhand von identischen Prüfprotokollen für beide Legierungen,
muss dieser Frage verstärkt nachgegangen werden. Des Weiteren konnten wichtige mecha-
nische Kenngrößen, wie z.B. die Risszähigkeit – wie leicht sich ein Riss in der 1:13-Phase
ausbreiten kann, nicht bestimmt werden und ob diese Eigenschaften möglicherweise durch
einen Fe-Überschuss in der La(Fe,Si)13-Legierung, zum Aufbau eines Risse stoppenden




Entwicklung eines Verfahrens zur
Herstellung magnetokalorischer
Drähte
Magnetokalorische Materialien in komplexe, filigrane Strukturen der Größenordnung 1 mm
oder kleiner zur Anwendung in magnetokalorischen Regeneratoren zu überführen gestal-
tet sich mit den spröden Legierungen La(Fe,Si)13 oder (Mn,Fe)2(P,Si) besonders schwie-
rig. Die dafür nötigen Herstellungsschritte, z.B. Drahterodieren, sind aufwendig und un-
wirtschaftlich. Meist brechen so gefertigte Strukturen frühzeitig unter geringer äußerer
Belastung oder später im zyklischen Dauerbetrieb des Regenerators. Es ist davon aus-
zugehen, dass die Materialsysteme La(Fe,(Co),Si)13 und (Mn,Fe)2(P,Si) unter dauerhafter
Belastung mechanisch degradieren [11, 12, 70, 101], weshalb eine äußere Fixierung der ma-
gnetokalorischen Struktur ratsam ist. Darüber hinaus sind die Legierung La(Fe,(Co),Si)13
und (Mn,Fe)2(P,Si) mit den unedlen Elementen La, Fe und Mn korrosionsanfällig. Die-
sem Umstand kann durch den Einsatz von besonderen Wärmeaustauschflüssigkeiten oder
Zusätzen begegnet [10] oder von vornherein durch eine Korrosionsschutzschicht auf Basis
von Polymeren oder Metalloxiden eingedämmt werden [13, 181]. Wie bereits in Unterab-
schnitt 2.3.2 erwähnt wurde, greifen einige Forschungsgruppen zur Lösung der Probleme
der Formgebung sowie der mechanischen und chemischen Beständigkeit auf Verbundmate-
rialien zurück. Ein magnetokalorisches Verbundmaterial, auch Komposit genannt, besteht
meist aus einem aktiven magnetokalorischen Material in Pulverform und einem Binder aus
z.B. Metall [95, 96] oder Kunststoff [14, 97], jedoch ist die Formgebung bisher auf Platten
begrenzt. Bei einem Komposit ist der magnetokalorische Anteil einer Struktur immer um
den Binderanteil reduziert. Andere magnetokalorische Materialsysteme, wie Gd oder FeRh,
lassen sich aufgrund ihrer Duktilität zwar oft problemlos in komplexe, filigrane Geometri-
en formen [182], sind jedoch für eine wirtschaftliche Verbreitung der magnetokalorischen
Kühltechnologie aufgrund der mangelhaften Verfügbarkeit und dem damit verbundenen
hohen Preis von Gd bzw. Rh indiskutabel.
Magnetokalorische Drähte mit spröden La(Fe,(Co),Si)13 als aktives magnetokalorisches
Material sind Geometrien die bisher nicht hergestellt werden konnten. Zwar existieren
Berichte zu aus der Schmelze gesponnen La(Fe,Si)13 Bändern [68] oder Nadeln [183], die-
se sind aber nur wenige Zentimeter lang und ohne duktile Schutzschicht höchst fragil.
Das PIT-Umformverfahren zur Herstellung von Kompositdrähten (s. Unterabschnitt 3.1.4)
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Drähte
eignet sich den Herausforderungen der Formgebung, der geringen mechanischen Langzeit-
stabilität und der Korrosion von spröden magnetokalorischen Materialien zu begegnen.
Dabei wird das magnetokalorische Material in einer geeigneten Hülle umgeformt, wobei
die Hülle das Kernmaterial sowohl während der Umformung als auch das Drahtendpro-
dukt selbst fixiert und vor mechanischen und chemischen Einflüssen schützt. Magneto-
kalorische PIT-Drähte eröffnen eine Vielzahl von Gestaltungsmöglichkeiten zum Aufbau
von magnetokalorischen Regeneratoren, beispielsweise als hexagonal oder quadratisch ge-
schichtete Drahtbündel, als verdrillte Drahtanordnung mit einem oder mehreren Drähten,
als aufrecht stehende Nadeln oder als Siebstruktur, siehe Abbildung 6.0.1 (rechts). Die
Formgebung mittels PIT-Verfahren ist nicht auf runde Drahtquerschnitte begrenzt, son-
dern kann durch Austausch des Hammerwerkzeugs erweitert werden, z.B. zu elliptischen
Querschnitten.
Zur Beschreibung und Bewertung unterschiedlicher Regeneratorgeometrien werden typi-
scherweise Parameter, wie z.B. der Druckabfall und der Wärmeübertrag, untereinander
verglichen, siehe Unterabschnitt 2.3.2. Pulverschüttbetten zeigen aufgrund ihres hohen
Oberfläche-Volumenverhältnisses einen hohen Wärmeübertrag, jedoch erzeugt die unge-
ordneten Kanalstruktur auch einen hohen Druckabfall. Plattengeometrien hingegen, mit
einem vergleichsweise geringen Oberfläche-Volumenverhältnis und einer geordneten Ka-
nalstruktur, zeigen einen niedrigen Wärmeübertrag und Druckabfall. Magnetokalorische
Drahthalbzeuge und daraus gefertigte Geometrien können potentiell die sich ergebende
Parameterlücke zwischen konventionellen Pulverschüttbett- und Plattengeometrien schlie-
ßen, siehe Abbildung 6.0.1 (links).
In diesem Kapitel werden Einflüsse auf die Drahtstruktur bei der Fertigung sowie der Ein-
fluss einer Wärmebehandlung auf die magnetischen Eigenschaften und das mikrostruk-
turellen Erscheinungsbild von PIT-Drähten mit La(Fe,(Co),Si)13 als magnetokalorisches
Kernmaterial und Cr-Ni-Stahl als Hülle systematisch vorgestellt. Ergebnisse aus diesem
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Abbildung 6.0.1: Vergleich verschiedener Regeneratorgeometrien. Links ist eine schematische Abbildung
nach [89] gezeigt, die für verschiedene Geometrien das Verhältnis aus Druckabfall zum Wärmeübertrag
bildet und über der Reynolds-Zahl darstellt. Gelb markiert ist der Parameterraum, der durch PIT-Drähte
abgedeckt werden kann. Rechts sind Designvorschläge zum Aufbau magnetokalorischer Regeneratoren
aus PIT-Drähten dargestellt: eine Nadelstruktur, ein hexagonal gestapeltes Drahtbündel und eine Sieb-
struktur. Das magnetokalorische Material ist rot und das Hüllenmaterial blau eingefärbt.
1Mit freundlicher Genehmigung des Elsevier Verlags wurden Inhalte aus Text und Bild überarbeitet
und übernommen.
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6.1 Untersuchung und Optimierung des Powder In Tube
Verfahrens
Vorrausgreifend lässt sich feststellen, dass sich magnetokalorische Drähte mit dem PIT-
Verfahren erfolgreich herstellen lassen. Die strukturelle Qualität und die magnetokalorische
Funktionalität der Drähte hängt jedoch stark von verschiedenen Prozesseinflüssen bei der
Drahtfertigung und einer anschließenden Wärmebehandlung ab. Untersuchte Einflüsse
auf die Drahtstruktur, also den Aufbau und das Erscheinungsbild der Materialpaarung
La(Fe,(Co),Si)13 – Cr-Ni-Stahl, sind:
• das verwendete Pulvermaterial – spröde oder duktil,
• der Zustand des Pulvers – lose oder kompaktiert,
• die Rohrdimensionen, z.B. die Rohrwanddicke,
• sowie der Umformprozess selbst, z.B. die Anzahl der Umformschritte.
Mit den Versuchsreihen PIT 1 und PIT 2A, 2B, 2C, 2D wird das PIT-Verfahren hinsicht-
lich der Einflussfaktoren optimiert, um möglichst dünne, lange und fehlerfreie Drähte mit
einem hohen Kernanteil zu erhalten. Der Anteil an aktiven magnetokalorischen Material
kann hauptsächlich über die ursprünglichen Rohrabmessungen aber auch über die einge-
füllte Pulverschütt- bzw. Pressdichte variiert werden. Das strukturelle Erscheinungsbild
eines PIT-Drahtes hängt maßgeblich vom Zustand des magnetokalorischen Materials als
loses Pulver oder kompakte Zylinder und dem generellen Umformverhalten der beteiligten
Materialien ab.
Bei der Umformung eines PIT-Stabes zu einem PIT-Draht wird das Ausmaß der Umfor-
mung mit dem logarithmischen Umformgrad ϕ für runde Querschnitte ϕA mit Start- und












beschrieben. Da sich das Volumen des umgeformten Stabes nicht ändert, heben sich ϕA
und ϕL gegenseitig auf:
ϕL + ϕA = 0 (6.3)
Eine Verjüngung des Stabdurchmessers von z.B. D = 6 mm auf 1 mm bei PIT 2A erzeugt
einen nominellen Umformgrad des Querschnitts von ϕA = -3,6. Für PIT 1 wurde ein no-
mineller Umformgrad von ϕA = -3,1 und für PIT 2B bis zu ϕA = -4,0 erreicht, siehe
Tabelle 6.1.1 Seite 92. Die Umformung wurde beendet, wenn Materialfehler auftraten, z.B.
ein Aufreißen der Stahlhülle, oder eine weitere Umformung zum akuten Materialversagen
geführt hätte. Der maximal erreichbare Umformgrad scheint vom Pulver, dem Pulverzu-
stand und der Rohrwanddicke bzw. dem Verhältnis von Hülle zu Kern abhängig zu sein.
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Mit duktilem Pulver und einem hohen Stahlanteil wird bei PIT 2B der betragsmäßig höch-
ste Umformgrad und der geringst Drahtdurchmesser erzielt. Während das Hüllenmaterial
durch Materialfließen, also Abgleiten von Kristallebenen und Zwillingsbildung, offenbar
bis zu einem Umformgrad von ϕA = -3,1 bis -4,0 verformbar bleibt, lassen sich für den
magnetokalorischen Kern die folgenden Stufen der Umformung vermuten:
• Aufbrechen von kompakten Pulverzylindern und Fließen von Pulver,
• Fließen, Verformen, Verdichten und Kaltverschweißen von Pulver,
• Verformung des kaltverschweißten Kerns, erneutes Zerbrechen und Fließen.
6.1.1 Erscheinungsbild des Drahtkerns und der Drahthülle
In erster Instanz wurde das verwendete Pulver und der Zustand des Pulvers variiert,
was einen großen Einfluss auf die Erscheinungsbild des Drahtkerns hat. Wie in Abbil-
dung 6.1.1 a zu sehen ist, führt die Verwendung von lose eingefüllten und per Hand
verdichteten, spröden La(Fe,Si)13-Pulver bei PIT 1 zu einem unregelmäßig ausgeformten
Drahtkern. Erst durch die Verwendung von duktilem, vorlegiertem La-Fe-Co-Si-Pulver und
kompakten Zylindern bei den PIT 2 -Versuchen, konnte die Seele der Drähte gleichmäßig





a) b) c) d)PIT 1 PIT 2B PIT 2C PIT 2D
Abbildung 6.1.1: Erscheinungsbild und Aufbau hergestellter PIT-Drähte. Gezeigt sind Ergebnisse von
XCT-Scans als 3D-Darstellungen und Schichtbilder von umgeformten, nicht geglühten Proben der Ver-
suchsreihen PIT 1 in a, e), PIT 2B in b, f), PIT 2C in c, g) und PIT 2D in d, h). Die Längsschnitte
gehören zu PIT 1 in i) und PIT 2C in j). Die Darstellung der Schichtbilder ist so gewählt, dass der Maß-
stab aus f) global gilt. Drahtabschnitte der 3D-Darstellungen sind etwa 4,1 mm lang. PIT 2A ähnelt
PIT 2C und wird nicht gezeigt.
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das duktile La-Fe-Co-Si-Pulver mit Partikelgrößen < 20 µm die wirkenden Umformkräfte
besser aufnehmen kann und es zu einer gleichmäßigen Umformung der Materialpaarung
kommt. Das spröde und harte Pulver mit eher groben Partikelgrößen < 40 µm bei PIT 1
wird während der Umformung zunächst in die weichere Stahlhülle gedrückt und erzeugt
so Unregelmäßigkeiten. Außerdem führt jede inhomogene Pulverdichteverteilung innerhalb
des Rohrs dazu, dass sich die Hülle aus Stahl lokal unregelmäßig verformt. Somit können
Wandvariationen und Einschnürungen entstehen, die sich in den folgenden Umformschrit-
ten weiter ausprägen und auch das Pulverfließen behindern können. Als Konsequenz reißt
die Hülle von PIT 1 frühzeitig auf, weshalb hier der betragsmäßig geringste Umform-
grad ϕA = -3,1 (Ø 6 ⇒ 1,3 mm) erreicht wurde. Insgesamt wirkt sich die Verwendung
von duktilem Pulver positiv auf das Umfomvermögen des PIT-Stabes aus und mit den
PIT 2 -Versuchen wurden höhere Umformgrade und geringere Drahtdurchmesser erzielt,
siehe Tabelle 6.1.1. Das ist auch in den XCT-Schichtbildern in Abbildung 6.1.1 erkennbar,
wobei außerdem zu beobachten ist, dass der PIT 1 -Kern zahlreiche Querrisse aufweist wo-
hingegen die PIT 2 -Kerne nahezu rissfrei sind. Das Erreichen eines hohen Umformgrads ist
also von der Ähnlichkeit der Umformeigenschaften von Hüllen- und Kernmaterial abhän-
gig, sowie von der Verteilung des Pulvers im Rohr und ob das Pulver ohne Behinderung
fließen kann.
In den PIT 2 -Versuchsreihen wurden neben losem und per Hand verdichtetem Pulver auch
kompakte Pulverzylinder in das Ausgangsrohr eingefüllt, um den Einfluss der Pulverein-
fülldichte auf das Erscheinungsbild der Drähte näher zu untersuchen. Die Verwendung
von losem Pulver bei PIT 2A erzeugt einen rund ausgeformten Drahtkern, ähnlich dem
von PIT 2C in Abbildung 6.1.1 c, mit einem über die Drahtlänge annähernd konstantem
Kernfüllgrad und einem durchgängig fehlerfreiem Draht ohne Risse oder Wandbrüche. Für
PIT 2B und 2C wurden Zylinder mit 5 mm Außendurchmesser gepresst, dessen Einstape-
lung in ein Rohr mit 5 mm Innendurchmesser, aufgrund von geringen Maßabweichungen,
nicht ohne weiteres möglich war. Die Zylinder mussten per Hand nachbearbeitet werden,
was zu kegelförmigen Zylindern führte die sich zwar gut einstapeln ließen, jedoch das Rohr
nicht vollständig ausfüllten. Die mit XCT bestimmte Raumausfüllung betrug im Mittel
85 vol%, schwankt aber aufgrund der unregelmäßigen Zylinder, siehe Anhang A Abbil-
dung A6 a, b. Erst mit PIT 2D, unter Zuhilfenahme einer Pressmatrize mit d = 4,9 mm,
konnten die Zylinder ohne Nachbearbeitung leicht in das Rohr gestapelt werden. Die mit
XCT bestimmte Raumausfüllung betrug hier im Mittel 96 vol% und schwankt nur an
den Zylinderstößen, siehe Anhang A Abbildung A6 c, d. Kegelförmige Zylinder, die das
Rohr ungleichmäßig ausfüllen, begünstigen die Bildung von Rohreinschnürungen, die bei
dünnwändigen Drähten wie PIT 2C häufig Wandbrüche des Kerns verursachen. Mit XCT
konnte gezeigt werden, dass Einschnürungen des Stahls das Fließen des Pulvers behin-
dern, weshalb der Kern durch die Hülle bricht, siehe Anhang A Abbildung A7. Vermutlich
entstehen die Rohreinschnürungen bevorzugt an den Stößen der kegelförmigen Zylinder.
Wandbrüche wurde bei dickwändigen Drähten wie PIT 2B seltener und bei der Verwen-
dung von losem Pulver bei PIT 2A oder gleichmäßigen Zylindern bei PIT 2D gar nicht
beobachtet.
Das Erscheinungsbild des Drahtkerns von PIT 2D zeigt im Vergleich zu PIT 2A, 2B, 2C
ein radiales Relief aus Kerben, s. Abb. 6.1.1 d, h. Außerdem ist die Stahlhülle von PIT 2D
stark geschädigt, zeigt Risse und ein Materialversagen in Form von Materialabschälung,
was bei PIT 2A, 2B, 2C nicht auftrat. Gegenüber PIT 2B, 2C zeigt PIT 2D eine erhöhte
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Rohrraumausfüllung der kompakten Zylinder, die sich bei sonst gleichen Versuchsparame-
tern offenbar negativ auf die Drahtstruktur auswirkt. In Anhang A Abbildung A8 sind
Lichtmikroskopieaufnahmen ausgewählter Umformschritte von PIT 2D für die zwei Um-
formzonen mit massivem Kupfer2 und magnetokalorischem Material gezeigt. Darin ist
deutlich zu erkennen, dass es in beiden Umformzonen zu einer radialen Reliefbildung des
Kerns kommt, wenn ein Umformgrad von ϕA = -2,2 überschritten wird. Die Bildung ei-
nes radialen Reliefs des Kerns tritt also bei massiven bzw. hohen Rohrraumausfüllungen
des Kernmaterials ab einem Umformgrad ϕA < -2,2 auf. Die Reliefbildung ist bei allen
PIT-Versuchen im Bereich des massiven Kupfers nachweisbar (nicht gezeigt). Die Hülle
der Umformzone mit weichem Kupfer bleibt bis zu ϕA = -3,6 weitestgehend unbeschädigt,
wohingegen in der Umformzone mit magnetokalorischem Material, dass gegenüber Kup-
fer härter ist, nach den letzten beiden Umformschritten bei PIT 2D starke Schädigungen
der Hülle auftreten. Das Umformvermögen von PIT 2D war offenbar schon bei einem no-
minellen Umformgrad von ϕA = -3,1 und einem Enddrahtdurchmesser von Ø = 1,3 mm
erschöpft.











(min) (max) (XCT) (XCT)
(vol%) (g cm−3) (mm) (vol%) (µm)
PIT 1 1.4306Fe,Ni,Cr 44,4
La(Fe,Si)13
loses Pulver – 1,3 -3,1 30 – 37
260 ± 50
(70 – 400)
PIT 2A 1.4404Fe,Ni,Cr,Mo 69,4
La(Fe,Co,Si)13
loses Pulver 3,5 1,1 -3,6 52 – 55
140 ± 10
(100 – 180)
PIT 2B 1.4306Fe,Ni,Cr 51,0
La(Fe,Co,Si)13
Zylinder 4,5 1 -4,0 35 – 47
170 ± 20
(100 – 300)
PIT 2C 1.4404Fe,Ni,Cr,Mo 69,4
La(Fe,Co,Si)13
Zylinder 4,5 1,1 -3,6 55 – 58
130 ± 10
(80 – 170)






3(-3,1)4 58 – 62
130 ± 25
(50 – 200)
2Mit Kupfer werden die Rohrenden verschlossen. Die Umformzone mit Kupfer dient als Referenz für
ein massiv umgeformtes Material.
3Die vollständigen initialen Parameter der PIT-Versuchsreihen können Tabelle 3.1.2 in Kapitel 3.1.4
entnommen werden.
4Wert bei dem noch keine Schädigung der Drahthülle zu beobachten ist.
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6.1.2 Magnetokalorischer Kernfüllgrad und Drahtlänge
Aufgrund der Volumenkonstanz bei der Umformung, sind die initialen Volumenverhält-
nisse von Kern zu Hülle mit dem Endzustand theoretisch identisch und die resultierende
Drahtlänge und Wandstärke des Endzustandes sind abschätzbar. Das PIT-Verfahren wur-
de auch dahingehend optimiert Drähte mit besonders hohem Kernanteil zu produzieren,
was hauptsächlich über die initialen Volumenverhältnisse von Kern zu Hülle und geschickte
Auswahl des Ausgangsrohres, also der initialen Wandstärke und des Außendurchmessers,
realisiert wurde. Damit war eine Änderung des Hüllenmaterials von Stahl mit W.-Nr.
1.4306 zu 1.4404 verbunden, da Rohrhalbzeuge definierter Abmaße nur aus den jeweiligen
Materialien beschaffbar waren. Allerdings ähneln sich die genutzten austenitischen Stähle
mit W.-Nr. 1.4306 und 1.4404 sowohl chemisch als auch in ihren Eigenschaften stark und
können für die vorliegende Arbeit als gleichartig angesehen werden [104, 105]. Die mit XCT
bestimmten realen Volumenanteile von Kern und Hülle der umgeformten PIT-Drähte un-
terschreiten alle die initialen Volumenverhältnisse, siehe Tabelle 6.1.1. Die Abweichungen
sind dadurch zu erklären, dass sowohl loses, verdichtetes Pulver als auch gepresste Zylinder
eine Pressdichte unterhalb der Massivdichte von La(Fe,Si)13 bzw. La(Fe,Co,Si)13 aufwei-
sen. Außerdem ist die Dichteverteilungen innerhalb des Rohrs bei losen Pulver und bei
den Versuchen mit kompakten Zylindern, die das Rohr nicht vollständig auffüllen, inho-
mogen. Es ist also davon auszugehen, dass von vornherein weniger Material als angenom-
men innerhalb des Rohres vorzufinden und das restliche Volumen durch Luft aufgefüllt
ist. Bei der Umformung wird die Luft komprimiert, sammelt sich in Poren oder Rissen
und kann möglicherweise auch über Risse und Wandbrüche entweichen, was eine Verlet-
zung der angenommenen Volumenkonstanz darstellt. Tatsächlich konnte in den XCT-Scans
der PIT-Versuche keine maßgebliche Porosität oder Rissbildung entdeckt werden. Im be-
sten Fall wurde ein maximaler Kernfüllgrad von etwa 62 vol% bei PIT 2D erreicht, was
etwa 7 vol% unterhalb des theoretischen Maximalfüllgrad liegt. Bei den anderen Versu-
chen PIT 1, 2A, 2B, 2C ist die Abweichung zum theoretischen Maximalfüllgrad mit bis zu
16 vol% generell höher. Eine Untersuchung an der Kupfer-Stahl Materialpaarung am Ver-
schlußstopfen von PIT 2C ergab, dass der theoretische Maximalfüllgrad von etwa 69 vol%
durchaus erreicht werden kann, wenn Massivmaterial eingesetzt wird. XCT-Analysen der
La(Fe,Co,Si)13-Zylinderpressdichten ρZ vor der Umformung und der Kerndichten ρK iso-
lierter Kernstücke nach der Umformung an jeweils zehn Proben ergaben, dass die Material-
dichte ρZ = 5,27 ± 0,05 g cm−3 durch die Umfomung auf ρK = 6,94 ± 0,23 g cm−3 ansteigt5
und damit die Massivdichte von La(Fe,Co,Si)13 ρM = 7,2 g cm−3 [72] erst durch die Um-
formung erreicht wird. Aufgrund der Verdichtung des Pulvers während der Umformung
ist es verständlich, dass sich die resultierenden Kernfüllgrade der Drähte nicht mit den
initialen Volumenverhältnissen des Rohrs decken – einerseits da die Rohrraumausfüllung
unvollständig sein kann und andererseits da sich die Einfülldichte des Pulvers während
der Umformung verändert. Deshalb sind auch die erreichten Wandstärken für z.B. PIT 2C
mit etwa 130 µm größer als erwartet (80 µm). Darüber hinaus liegt der Kern meist nicht
perfekt zentriert vor und es wurden radial variable Wandstärken beobachtet. Außerdem
entstehen bei PIT 2B, 2C während der Umformung langreichweitige, axiale Variationen
des Kernfüllgrads aufgrund der Verwendung von kegelförmigen Zylindern.
5Die Dichtebestimmung mit XCT ist von der Bildgebungsqualität und der Probengröße abhängig. Die
Kernstücke sind gegenüber den Zylindern klein, weshalb der Messfehler bei den Kernen größer ist.
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Die initiale Fülldichte von losem und per Hand verdichtetem Pulver bei PIT 2A, die nur
etwa 3,5 g cm−1 beträgt, hat erstaunlicherweise nur einen geringen Einfluss auf den fina-
len Kernfüllgrad, der vergleichbar bis geringfügig geringer ausfällt als bei den Versuchen
mit kompakten Zylindern höherer Dichte. Auch wenn die unvollständige Rohrraumausfül-
lung von kegelförmigen Zylindern bei PIT 2B, 2C beachtet wird, fällt die Einfülldichte von
PIT 2B, 2C, 2D höher aus, siehe Tabelle 6.1.1. Die Fülldichte wirkt sich vielmehr auf die
resultierende Drahtlänge aus und mit sinkender Einfülldichte werden zunehmend kürzere
Drahtabschnitte produziert, als es eine Längenabschätzung basierend auf massivem Ma-
terial und Volumenkonstanz erwarten lassen würde. Das legt die Vermutung nahe, dass
das Pulver bei der PIT-Umformung in erster Instanz radial verdichtet wird und axiales
Pulverfließen später auftritt.
Ohne weitere Optimierungen des PIT-Verfahrens, z.B. dem Einsatz geringerer Rohraus-
gangsdurchmesser und einer reduzierten Anzahl an Umformschritten, um das Umformver-
mögen der Materialpaarung nicht zu übersteigen; und in Anbetracht der hohen Fehlerrate
bei den Versuchen mit kompakten Zylindern (Wandbruch und axial inhomogener Kernfüll-
grad), ist es empfehlenswert auf loses, per Hand verdichtetes Pulver zurückzugreifen und
mit einem geringerem Füllgrad zu rechnen. Letztendlich auch, weil der erhöhte Aufwand
der Zylinderpräparation nicht den Gewinn an Kernfüllgrad rechtfertigt. Kaltisostatisch
gepresste Stäbe definierter Dichte könnten eine geeignete Alternative zu losem Pulver und
kompakten Zylindern bieten.
6.1.3 Verformungsbedingte Verfestigung der PIT-Drähte
Die Umformung der PIT-Stäbe verfestigt die Hülle und den Kern, was anhand von Vickers-
härtemessungen ausgewählter Umformschritte der Versuchsreihe PIT 2D für den Bereich
mit magnetokalorischen Material untersucht wurde, siehe Abbildung 6.1.2. Die Härte be-
schreibt den Widerstand eines Materials gegen einen eindringenden Körper und damit die
Festigkeit eines Materials hinreichend gut. Anhand der Härte kann kein Materialversagen
festgestellt werden. Die Härtemessung wird subjektiv durch den Bearbeiter beeinflusst, da
die Messeindrücke per Hand vermessen werden. Außerdem beeinflusst in diesem Zusam-
menhang die laterale Auflösung der Messbilder das Ergebnis systematisch.




























Abbildung 6.1.2: Untersuchung der Härte in Abhängigkeit vom Umformgrad an PIT 2D.
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Obwohl die Härte des vorlegierten La-Fe-Co-Si-Kerns HVK von PIT 2D im Ausgangszu-
stand bei ϕA = 0, also als kompakter Pulverzylinder, mit HV 0K = 250 HV0,2 höher ist
als die Härte der Stahlhülle HV 0H = 180 HV0,05, bleibt die Härte des Kerns im Verlauf
der restlichen Umformung im Mittel unterhalb der Härte des Stahls und erreicht etwa
HV −3,6K = 490 HV0,05 und HV
−3,6
H = 530 HV0,05 bei ϕA = -3,6. Die Härte des Kerns und
der Stahlhülle steigen mit zunehmenden Umformgrad gleichmäßig an. Die Bestimmung
eines Verfestigungsexponenten n nach Ludwik und Hollomon [113] ist anhand der Härte-
werte schwierig, da dafür benötigte Messwerte bei geringen Umformgraden fehlen und die
Annahme getroffen werden muss, dass Härte und Steckgrenze im linearen Zusammenhang
miteinander stehen. Anhand der vorliegenden Messdaten beträgt der Verfestigungsexpo-
nent für den La-Fe-Co-Si-Kern nK = 1 und für die Stahlhülle nH = 0,5. Das heißt, der Kern
verfestigt stärker als die Hülle, was in dem Sinne plausibel ist, dass La-Fe-Co-Si-Pulver
zunächst verdichtet und anschließend verformt wird. Die Verdichtung und die Verformung
(Kaltverfestigung) des Pulvers tragen zur Verfestigung bei. Als Verfestigungsmechanismen
des austenitischen Stahls sind vor allem die Kaltverfestigung (Versetzungshärtung) sowie
die verformungsinduzierte Phasenumwandlung von Austenit in Martensit bei hohen Um-
formgraden zu nennen [106–108, 113].
Die Streuung der Härtewerte nimmt mit steigendem Umformgrad für die Stahlhülle und
insbesondere für den Kern stark zu. Das Messraster von mindestens zehn Messpunkten
pro Messbereich, Hülle bzw. Kern, wurde für alle Umformschritte gleich gewählt und
symmetrisch über den Messbereich verteilt. Im Zentrum des Kerns sind die gemessenen
Härtewerte gegenüber des Kernrandbereichs bis zu 30% geringer. Vermutlich kann das
Pulver, aufgrund von auftretender Reibung zwischen Hülle und Kern, am Übergang zum
Stahl weniger gut fließen und verformt sich stattdessen stärker.
Die Verfestigung hat einen Einfluss auf den Drahtenddurchmesser. In der Umformzone
des magnetokalorischen Kerns federt der Draht nach der Umformung zurück und der
Enddurchmesser beträgt beim letzten Umformschritt mit einem 1 mm Umformwerkzeug
DDraht = 1,1 mm. In der Umformzone des weichen Kupfers hingegen wird der Sollend-
durchmesser der Drähte von 1 mm annähernd erreicht.
Schon eine kurze Wärmebehandlung für t = 10 min bei ϑ = 1050 ◦C entspannt die Stahl-
hülle und bildet im Kern bei PIT 2D die magnetokalorische 1:13-Phase. Die Härte der
Stahlhülle sinkt auf HV W BH = 190 HV0,05. Die Härte des Kerns hingegen steigt auf
HV W BK = 600 HV0,05 an. Im Vergleich zu Werten aus der Literatur [18] und eigene Un-
tersuchungen in Kapitel 5, stellt der hier gemessene Härtewert der 1:13-Phase einen um
etwa 15% – 25% geringeren aber dennoch repräsentativen Wert dar. Variationen der Här-
tewerte der 1:13-Phase aus unterschiedlichen Quellen sind vor allem mit dem verwendeten
Prüfverfahren und der Prüflast, der chemischen Zusammensetzung der Legierung und mut-
maßlich dem Abstand der Prüftemperatur zur magnetischen Umwandlungstemperatur Tt
zu begründen, siehe Abschnitt 5.3.
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6.2 Einfluss der Wärmebehandlung auf die magnetischen
Eigenschaften
Die Notwendigkeit einer Wärmebehandlung von umgeformten PIT-Drähten liegt darin
begründet, dass sowohl Stahl- als auch La(Fe,(Co),Si)13-Gefüge extrem deformiert sind und
entspannt werden müssen bzw. im Falle von PIT 2 die magnetokalorische Phase gebildet
werden muss. Für PIT 1, 2 wurden deshalb Wärmebehandlungsreihen bei ϑ = 1050 ◦C
für unterschiedlich lange Glühzeiten t = 10 min bis 168 h durchgeführt. In den folgenden
Abschnitten wird der Einfluss der Wärmebehandlung auf die magnetischen Eigenschaften
der magnetokalorischen Kompositdrähte vorgestellt und diskutiert.
6.2.1 Versuchsreihe PIT 1 : La(Fe,Si)13 mit Stahl (1.4306)
In Abbildung 6.2.1 sind die temperaturabhängigen Magnetisierungen M für das La(Fe,Si)13
Ausgangspulver, einen Draht, einen isolierten Kern und einer isolierten Hülle im umge-
formten bzw. geglühten Zustand gezeigt. Im umgeformten Zustand zeigen der Draht bzw.
der Kern keinen magnetischen Übergang. Allerdings reicht eine zehnminütige Wärmebe-
handlung bereits aus, um den Draht bzw. den Kern zu entspannen und den magnetischen
Übergang zurückzugewinnen. Die Übergangstemperatur Tt für den Draht und den Kern
im Heizregime betragen jeweils etwa T Drahtt = 189 K und T Kernt = 192 K. Die Stahlhülle
wirkt der magneto-elastischen Umwandlung des La(Fe,Si)13- Kerns mit einer Volumenän-
derung von etwa ∆V = 1 vol% entgegen und stabilisiert den paramagnetischen Zustand,
weshalb zur Umwandlung eine höhere treibende Kraft bzw. Unterkühlung nötig ist und
T Drahtt unterhalb T Kernt liegt [185–187]. Die Übergangstemperatur Tt des La(Fe,Si)13-
Ausgangspulvers beträgt im Heizregime Tt = 185 K. Eine Umformung und Wärmebe-
handlung des Ausgangsmaterials verschiebt also die Übergangstemperatur um etwa 5 K.
Die Stahlhülle zeigt im umgeformten Zustand ein hohe Magnetisierung und liegt ferro-
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Abbildung 6.2.1: Magnetische Eigenschaften wärmebehandelter PIT 1 -Drähte. Es ist der Einfluss der
Wärmebehandlung als Auftragung der absoluten Magnetisierung M in Abhängigkeit von der Temperatur
T bei einem äußeren Feld µ0H = 10 mT für PIT 1 gezeigt. Der Einschub beinhaltet den 1. und 2.
thermisch induzierten Magnetsierungszyklus des geglühten Draht.
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Umformung in ferromagnetischen Martensit (krz) umwandelt [106–108]. Durch die kurze
Wärmebehandlung kann der verformungsinduzierte Martensit vollständig in paramagne-
tischen Austenit umgewandelt werden und es ist keine Magnetisierung mehr messbar.
Die thermische Hysterese des Drahtes ist bei der allerersten magnetischen Umwandlung
nach der Wärmebehandlung mit über 10 K groß, reduziert sich aber in der zweiten Um-
wandlung auf etwa 2,5 K und ist damit nahezu identisch zur Hysterese des Ausgangspulvers
und zur Hysterese des isolierten Kerns. Es gibt also bei den magnetokalorischen Drähten
einen Trainingseffekt zu beobachten, der durch die erste magnetische Umwandlung eintritt
und die Hysterese aller folgenden Umwandlungen drastisch reduziert, siehe auch Anhang A
Abbildung A9. Der Trainingseffekt kann vermutlich auf ∆V , Spannungen zwischen Kern
und Hülle sowie Rissbildung zurückgeführt werden. Ein Einfluss der Temperaturregelrate
von Ṫ = 2 K min−1 bzw. 0,1 K min−1 auf Tt oder die Hysterese der Drähte konnte nicht
nachgewiesen werden, siehe Anhang A Abbildung A9.
Abbildung 6.2.2 illustriert den Einfluss der Wärmebehandlungsdauer t auf den thermischen
Hystereseverlauf und die Übergangstemperatur Tt. Gezeigt sind ausschließlich Hysteresen
der ersten magnetischen Umwandlung. Bis zu t = 120 min unterscheiden sich die Hystere-
sen nur geringfügig. Ab t = 240 min ist eine deutliche Verschiebung von Tt zu höheren Tem-
peraturen festzustellen. Sehr viel längere Glühzeiten von t = 12 h, 72 h, 168 h lassen eine
zunehmende Auslöschung des magnetischen Übergangs erkennen, was vermutlich auf Dif-
fusion von Elementen zwischen Kern und Hülle zurückzuführen ist. Auf mikrostrukturelle
Gefügeveränderungen aufgrund der Wärmebehandlung wird im folgenden Abschnitt 6.3
näher eingegangen.
Als Maß für die magnetokalorischen Eigenschaften der Drähte ist in Abbildung 6.2.3 die
spezifische isotherme Entropieänderung −∆siso über der Temperatur T aufgetragen. Die
wärmebehandelten Drähte werden dabei einer Refenzprobe aus gepressten La(Fe,Si)13-
Ausgangspulver gegenübergestellt, die mit −∆siso = 12,3 J kg−1K−1 in µ0H = 2 T 100 m%
des maximal möglichen MKE dieser Legierung darstellen soll. Gegenüber Vergleichswerten
aus der Literatur [52] fällt −∆siso etwas zu niedrig aus, was am Materialzustand selbst,
nämlich stark zerkleinert [179, 180], liegen könnte. Die Entropieänderung der Drähte sind
Temperatur T (K)


































Abbildung 6.2.2: Einfluss der Wärmebehandlungszeit auf PIT 1 -Drähte. Es ist der Einfluss der Wärme-
behandlungszeit auf die thermische Hysterese und Übergangstemperatur als Auftragung der auf den
Maximalmesswert normierten Magnetisierung Mn in Abhängigkeit von der Temperatur T bei einem
äußeren Feld µ0H = 10 mT für PIT 1 gezeigt.
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mit −∆siso = 2,4 bis 3,5 J kg−1K−1 gegenüber der Referenzprobe auf ihren realen Kernan-
teil reduziert. Die Stahlhülle trägt zwar nicht zum magnetischen Signal eines Drahtes bei,
die Masse des Stahls hat aber einen nicht unerheblichen Anteil (min. 55 m%, s. Tab. 6.1.1)
an der Gesamtmasse einer Probe, auf welche das gemessene magnetische Moment m bezo-
gen wird, um die Magnetisierung M zu berechnen. Den exakten Masseanteil des Stahls an
einer Probe mittels XCT zu bestimmen ist unsicher, da eine Umrechnung von mit XCT
bestimmten Volumenanteilen in vol% auf m% nur über bekannte Materialdichten legitim
ist. Deshalb wird hier auf eine Korrektur bzw. Skalierung der Drahtmesswerte verzichtet
und stattdessen eine Skalierung des Referenzwertes auf Basis theoretischer Materialdich-
ten6 bevorzugt. Die theoretischen Dichten der beteiligten Materialien unterscheiden sich
nur geringfügig und eine Umrechnung von m% auf vol% erfolgt fast eins zu eins. Dem-
nach ist in Abbildung 6.2.3 ein Kernfüllgrad von 32 vol% als 30 m%-Linie eingezeichnet.
Generell folgen die Entropieänderungswerte der Drähte dem Trend des real vorliegenden
Kernvolumenanteils, der im Einschub in Abbildung 6.2.3 zu sehen ist, und Proben mit
geringerem Kernanteil zeigen eine niedrigere Entropieänderung im Vergleich zu Proben
mit hohem Kernanteil. Trotzdem erreichen die Drähte den auf 30 m% skalierten Refernz-
wert nicht, was darauf hindeutet, dass das Material durch die Umformung doch sehr stark
geschädigt wurde und eine Wärmebehandlung nicht ausreicht, um das magnetokalorische
Kernmaterial vollständig zu regenerieren. Die Entropieänderung fällt dementsprechend ge-
ringer aus. Inwieweit die Stahlhülle den MKE beeinflusst ist hier nicht eindeutig geklärt,
da die Hülle jedoch der magneto-elastische Volumenumwandlung entgegenwirkt und die
thermische Hysterese (Position Tt) beeinflusst, ist es denkbar, dass auch die magnetische
Entropieänderung aufgrund der Stahlhülle verschoben und reduziert ist [186, 187]. Ein
von der Stahlhülle abgetrennter, isolierter Kern zeigt zumindest eine zum Ausgangsmate-
rial vergleichbare Entropieänderung von −∆siso = 11,8 J kg−1K−1. Ein klarer Einfluss der
Wärmebehandlungszeit auf die Entropieänderung ist hier nicht erkennbar und es reichen
offenbar schon kurze Glühzeiten bis t = 60 min aus, um den MKE fast vollständig zu-
rückzugewinnen. Längere Glühzeiten ab t = 240 min wirken sich zunehmend negativ aus,
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Abbildung 6.2.3: Spezifische isotherme Entropieänderungen −∆siso von PIT 1. Die Entropieänderungen
−∆siso der Drähte in µ0H = 2 T werden einer Referenzprobe des La(Fe,Si)13-Ausgangspulvers gegen-
übergestellt. Mittels XCT bestimmte Kernvolumenanteile der Proben sind dem Einschub zu entnehmen.
6Die Massivdichte von La(Fe,Si)13 beträgt ρ = 7,2 g cm−3 [72] und von Stahl (1.4306) ρ = 7,9 g cm−3
[104] bzw. Stahl (1.4404) ρ = 8,0 g cm−3 [105].
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6.2.2 Versuchsreihe PIT 2C : La(Fe,Co,Si)13 mit Stahl (1.4404)
Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse von PIT 2C vorgestellt, die repräsentativ
auch für die anderen PIT 2 -Versuchsreihen stehen. Die Ergebnisse der Wärmebehand-
lung aus Versuchsreihe PIT 2 ähneln denen von PIT 1, siehe Abbildung 6.2.4. Der wohl
größte Unterschied zum Versuch PIT 1 ist, dass bei PIT 2 die magnetokalorische Phase
La(Fe,Co,Si)13 erst durch Wärmebehandlung aus dem vorlegiertem La-Fe-Co-Si-Pulver ge-
bildet werden muss, es findet also eine Festphasenreaktion während der Wärmebehandlung
statt. Dies ist vorteilhaft, da bei Phasenneubildung sehr gute physikalische Eigenschaften
zu erwarten sind, da ein völlig neues, an die Gegebenheiten (Stahlhülle) angepasstes Ge-
füge gebildet wird. Die Reaktionsbedingung in einem abgeschlossenen Raum (Stahlhülle)
sind günstig, da keine Oxidation stattfinden kann.
Da das vorlegierte La-Fe-Co-Si-Pulver nicht magnetokalorisch ist, zeigt ein umgeformter,
nicht wärmebehandelter Draht ebenso wie ein isolierter Kern keinen magnetischen Über-
gang, siehe Abbildung 6.2.4. Während einer Glühung bei ϑ = 1050 ◦C für t = 10 min bildet
sich im Drahtkern die 1:13-Phase und es lässt sich für den Draht ein magnetischer Über-
gang bei etwa Tt = 314 K im Heizregime mit einer Hysterese zwischen Heizen und Kühlen
von etwa 4 K feststellen. Entfernt man von der zehnminütig geglühten Drahtprobe die
Hülle, liegt ein isolierter magnetokalorischer La(Fe,Co,Si)13-Kern vor, der gegenüber dem
Draht eine vergleichbare Übergangstemperatur Tt = 315 K mit geringerer Hysterese von
etwa 1 K aufweist. Wie zuvor bei PIT 1 beobachtet, behindert die Stahlhülle offenbar den
magneto-eleastischen Übergang des magnetokalorischen Materials und beeinflusst die Hy-
sterese [186, 187]. Ebenso kann bei PIT 2 ein Trainingseffekt im ersten Umwandlungszyklus
nach der Wärmebehandlung festgestellt werden, siehe Einschub in Abbildung 6.2.4. Der
Trainingseffekt reduziert die thermische Hysterese des Drahtkomposits nach dem zweiten
Umwandlungszyklus auf etwa 3 K. Im Falle von La(Fe,Co,Si)13 bei PIT 2 fällt die Volu-
menänderung mit ∆V = 0,1 vol% jedoch geringer aus als bei der Legierung La(Fe,Si)13
bei PIT 1, was sich in einem geringer ausfallendem Trainingseffekt äußert. Die umgeformte
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1. Zyklus 2. Zyklus
Abbildung 6.2.4: Magnetische Eigenschaften wärmebehandelter PIT 2C -Drähte. Es ist der Einfluss der
Wärmebehandlung als Auftragung der absoluten Magnetisierung M in Abhängigkeit von der Temperatur
T bei einem äußeren Feld µ0H = 10 mT für PIT 2C gezeigt. Der Einschub beinhaltet den 1. und 2.
thermisch induzierten Magnetsierungszyklus des geglühten Draht.
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Abbildung 6.2.5: Einfluss der Wärmebehandlungszeit auf PIT 2C -Drähte. Es ist der Einfluss der Wär-
mebehandlungszeit auf die thermische Hysterese und Übergangstemperatur als Auftragung der auf den
Maximalmesswert normierten Magnetisierung Mn in Abhängigkeit von der Temperatur T bei einem
äußeren Feld µ0H = 10 mT für PIT 2C gezeigt.
aber durch eine kurze Wärmebehandlung wieder in paramagnetischen Austenit umgewan-
delt werden kann [106–108].
In Abbildung 6.2.5 zeigt sich der Einfluss der Glühzeit t auf die magnetischen Eigenschaf-
ten, vor allem auf Tt und die thermische Hysterese. Sehr kurze Glühzeiten von t = 10 min
reichen bereits aus, um die 1:13-Phase zu bilden, jedoch weist diese Probe das geringste Tt
auf. Längere Glühzeiten zwischen t = 30 bis 120 min zeigen eine gleichbleibende Lage von
Tt = 315 K im Heizregime. Längere Glühzeiten mit t = 240 min zeigen eine Verschiebung
von Tt zu höheren Temperaturen und der Anstieg der Hysterese sinkt. Es ist deshalb davon
auszugehen, dass die optimale Glühzeit zwischen t = 30 min und t = 120 min liegt.
Als Maß für die magnetokalorischen Eigenschaften soll wieder die spezifische isotherme
Entropieänderung −∆siso in Abhängigkeit von der Temperatur T in µ0H = 2 T die-
nen, siehe Abbildung 6.2.6. Den geglühten Drähten werden dabei zwei Referenzproben
La(Fe,Co,Si)13
(1050°C, 240 min)
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Abbildung 6.2.6: Spezifische isotherme Entropieänderungen −∆siso von PIT 2C. Die Entropieänderun-
gen −∆siso der Drähte in µ0H = 2 T werden einer Referenzprobe aus La(Fe,Co,Si)13-Ausgangspulver
(< 25 µm, gepresst, geglüht) und einem geglühten, isolierten PIT-Kern gegenübergestellt. Mittels XCT
bestimmte Kernvolumenanteile der Proben sind dem Einschub zu entnehmen.
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gegenübergestellt: Einerseits einer Referenzprobe aus gepressten vorlegierten La-Fe-Co-Si-
Ausgangspulver, die nach der empfohlenen Wärmebehandlung [19, 72] geglüht wurde, also
für t = 240 min bei ϑ = 1050 ◦C, und eine −∆siso = 3,7 J kg−1K−1 zeigt; andererseits einer
Referenzprobe aus einem isolierten Drahtkern mit Glühzeit t = 10 min, der eine höhere
−∆siso = 4,5 J kg−1K−1 zeigt. Vergleicht man diese Referenzwerte mit Angaben aus der
Literatur [57, 72] stellt man fest, dass die gemessenen −∆siso-Werte zu niedrig sind, was
an einer nicht optimalen chemischen Zusammensetzung des vorliegenden Ausgangspulvers
liegen könnte, denn andere Autoren beobachten ebenfalls Diskrepanzen ihrer Materialien
zu Literaturwerten [90]. Es ist davon auszugehen, dass bei der Verwendung von qualitativ
hochwertigerem La-Fe-Co-Si-Pulvern mit optimaler chemischer Zusammensetzung, wie sie
in [57, 72] genutzt wurden, die vorliegenden Erkenntnisse zur PIT-Drahtherstellung (Er-
scheinungsbild, Aufbau) nicht oder nur geringfügig beeinflusst sind, −∆siso aber höher
ausfällt.
Die −∆siso-Werte der zwei Referenzproben unterscheiden sich relativ stark. Möglicher-
weise war die Glühzeit der gepressten Referenzprobe mit t = 240 min zu lang oder die
Probe oxidiert während der Wärmebehandlung an der Oberfläche. So wurde die gepresste
Pulverprobe in einem Argonstrom geglüht, der durchaus auch Sauerstoffanteile enthalten
kann, wohingegen die isolierte Kernprobe unter Luftabschluss in einer praktisch hermetisch
abgeriegelten Stahlhülle geglüht und erst anschließend die Hülle entfernt wurde. Als Re-
ferenzwert für 100 m% MKE der verwendeten La(Fe,Co,Si)13-Legierung wird deshalb ein
Mittelwert von −∆siso = 4,0 J kg−1K−1 angegeben. Skaliert man den −∆siso Mittelwert
auf den mittels XCT beobachteten mittleren PIT 2C -Kernanteil von 55 m% = 57 vol%,
so wird dieser −∆siso 55 m%-Richtwert von den PIT 2C -Proben weitestgehend erreicht.
Lediglich für t = 240 min ist ein geringerer Wert zu beobachten, obwohl diese Probe den
höchsten Volumenanteil aufweist. Es ist zu vermuten, dass hier Diffusionsprozesse auftre-
ten und sich infolgedessen Tt verschiebt und −∆siso verringert. Der Volumenanteil der
vier anderen PIT 2C -Proben ist mit 57±1 vol% in etwa gleich und es kann kein Trend
basierend auf den Volumen- bzw. Massenanteilen begründet werden.
Bezieht man jedoch in die Trendbetrachtung von −∆siso auch die Ergebnisse der ande-
ren PIT 2 -Versuchsreihen mit ein, siehe Anhang A Abbildung A10, so wird deutlich, dass
ein Trend basierend auf dem La(Fe,Co,Si)13-Massenanteil tatsächlich existiert, siehe Ab-
bildung 6.2.7. In Anbetracht möglicher Messunsicherheiten bei der Massenbestimmung,
magnetischen Messung oder Volumenbestimmung, müssen deutliche Volumen- bzw. Mas-
senunterschiede von mindestens 5 vol% bzw. m.% auftreten, um einen Trend innerhalb
der Probenreihen zuverlässig ablesen zu können. Auch unkontrollierbare Variationen der
lokalen chemischen Zusammensetzung des Ausgangspulvers könnten Unterschiedlich aus-
geprägte −∆siso hervorrufen, welche das Bild des Trends verzerren. Aus der Trendbe-
trachtung in Abbildung 6.2.7 geht auch hervor, dass bis zu einer Wärmebehandlungs-
zeit t = 120 min offenbar nur marginale −∆siso-Unterschiede vorliegen. Proben die für
t = 240 min geglüht wurden befinden sich häufiger am unteren Ende des Ergebnisfensters
des Trends, woraus der Schluss gezogen wird, dass die optimale Wärmebehandlungszeit
für reaktiv gebildete La(Fe,Co,Si)13–Stahl-Kompositdrähte bei t = 10 bis 30 min liegt, da
längere Glühzeiten keine Erhöhung der magnetokalorischen Eigenschaften zeigen.
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Abbildung 6.2.7: Abhängigkeit der Entropieänderung −∆siso vom Massenanteil La(Fe,Co,Si)13. In der
Abbildung sind die Entropieänderungen −∆siso aller PIT 2 Versuche über dem mittels XCT (Volumen-
anteil) und Umrechnung ermittelten Massenanteil La(Fe,Co,Si)13 aufgetragen. Gelb markiert ist ein
Ergebnisfenster, dass sich zwischen 0 m% und 100 m% der Referenzproben aufspannt. Außerdem sind
ausgewählte Wärmebehandlungszeiten optisch hervorgehoben.
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6.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen an PIT-Drähten
Die Umformung und Wärmebehandlung der PIT-Drähte verursacht Gefügeveränderun-
gen, die hier anhand von XRD, SEM und EDX untersucht werden. Mittels XRD erfolgten
die Nachweise der Bildung bzw. Umwandlung von Phasen und außerdem der Verspan-
nung bzw. Deformation von Drahtkomponenten. Die SEM- und EDX-Untersuchung stellen
die diffusionsgesteuerten Veränderungen aufgrund der Wärmebehandlung der Drähte am
Übergangsbereich vom Kern zur Hülle in den Mittelpunkt.
6.3.1 Ergebnisse der XRD-Untersuchungen an PIT-Drähten
In Abbildung 6.3.1 a und b sind jeweils normierte Diffraktogramme der Versuche PIT 1
und PIT 2B und deren spezifische Zustände als Ausgangspulver, Draht umgeformt und
geglüht bei ϑ = 1050 ◦C für t = 10 min gezeigt. Dafür wurden Längsschliffe der Drähte
präpariert. Da nicht garantiert werden kann, dass die Proben untereinander gleichartige
Verhältnisse von Kern zu Hülle bzw. Probe zu Einbettmittel aufweisen, ist nur ein quali-
tativer Vergleich von Reflexveränderungen zulässig.
Das Diffraktogramm von PIT 1 mit La(Fe,Si)13 Ausgangspulver in Abbildung 6.3.1a zeigt
hauptsächlich Reflexe der 1:13-Phase, außerdem ist ein geringer Anteil an α-Eisen nach-
weisbar, dass als Minoritätsphase in La(Fe,Si)13 Legierungen auftritt [67]. Die Umformung
mit Stahlmantel verursacht eine Intensitätsabnahme und Verbreiterung der Reflexe der
1:13-Phase, was auf starke Deformation und hohe Versetzungsdichte bzw. Zerkleinerung
der Körner schließen lässt. Reflexe die dem kubisch-raumzentrierten (krz) α-Eisen und
dem kubisch-flächenzentrierten (kfz) γ-Eisen zuzuordnen sind, entstammen hauptsächlich
der ursprünglich austenitischen Stahlhülle, die durch die Umformung zum Teil in verfor-
mungsinduzierten Martensit umgewandelt wird [106–108]. Da sich in Stählen mit niedri-
gem C-Gehalt die Einheitszellen und Gitterabstände von α-Eisen und Martensit gleichen,
a)    PIT 1 b)    PIT 2
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Abbildung 6.3.1: Röntgendiffraktogramme der PIT-Versuche. Die Abbildungen zeigen Diffraktogramme
des Ausgangspulvers, von umgeformten und geglühten PIT-Drähten für die Versuchsreihen PIT 1 in
a) und PIT 2B in b). Zur Reflexidentifizierung sind entsprechende Referenzen der ICSD [109] in den
Diffraktogrammen eingetragen und als Symbole farblich kodiert bzw. als vollständiges Strichspektrum
(unten) angegeben.
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wurde Martensit über die Referenz von α-Eisen indiziert. Austenit wurde über eine γ-
Eisen-Referenz indiziert. Magnetische Messungen haben gezeigt, dass der Stahl durch eine
Wärmebehandlung vollständig entspannt und Martensit in Austenit zurück umgewandelt
werden kann, siehe Abschnitt 6.2. Das ist auch im Diffraktogramm der geglühten Probe zu
erkennen, denn die Intensität der γ-Eisen Reflexe nimmt zu. Die α-Eisen Reflexe werden
dabei aber nicht vollständig abgebaut, was darauf hindeutet, dass der α-Eisenanteil im
Kern nun gegenüber dem Ausgangspulver erhöht ist, z.B. am Übergangsbereich von Kern
zu Hülle. Die La(Fe,Si)13-Phase entspannt sich durch die Wärmebehandlung und zeigt
Reflexe erhöhter Intensität und reduzierter Breite.
Das Ausgangspulver der PIT 2B Versuchsreihe ist vorlegiertes La-Fe-Co-Si-Pulver bzw.
eine Mischung verschiedener Vorlegierungen und die magnetokalorische 1:13-Phase bil-
det sich erst nach einer Wärmebehandlung [8]. Das entsprechende Diffraktogramm des
vorlegierten La-Fe-Co-Si-Ausgangspulvers in Abbildung 6.3.1 b zeigt einen hohen Anteil
an α-Eisen, vermutlich eisenreiche Legierungen mit Si oder Co, und einen geringen An-
teil an La(Fe,Co,Si)13. Nach der Umformung dominieren weiterhin die α-Eisen Reflexe,
da der Kern weiterhin als Mischung verschiedener La-Fe-Co-Si-Vorlegierungen und die
ursprünglich austenitische Stahlhülle nun martensitisch vorliegt. Die Wärmebehandlung
verursacht die Rückumwandlung des Martensits in Austenit und die entsprechenden Inten-
sität der γ-Eisen Reflexe steigt. Es bilden sich außerdem Reflexe der magnetokalorischen
La(Fe,Co,Si)13-Phase aus. Die Intensität der α-Eisen Reflexe sinkt dabei erwartungsgemäß
auf ein Minimum.
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6.3.2 Ergebnisse der SEM- und EDX-Untersuchungen an PIT 1
Die SEM- und EDX-Untersuchungen am Übergangsbereich vom Kern zur Hülle an PIT 1 -
Drähten des umgeformten Ausgangszustands und ausgewählten Glühzeiten sind in Ab-
bildung 6.3.2 zusammengefasst. Der umgeformte Zustand zeigt sowohl optisch in Abbil-
dung 6.3.2 a als auch im EDX-Linienscan in e) eine scharfe Abgrenzung vom magnetokalo-
rischen Kern zur Stahlhülle. Mit zunehmender Glühzeit t = 10 min in b), t = 240 min in c)
und t = 168 h in d) bildet sich eine Diffusionszone zwischen Kern und Hülle aus und wächst
in den Kern hinein. Dem EDX-Linienscan der Probe mit t = 240 min in Abbildung 6.3.2 f
nach, diffundieren die Elemente Cr und Ni offenbar transgranular aus dem Stahlmantel
in den Kern. Im Austausch dafür wird dem Kern Fe entzogen (nicht gezeigt), ebenso La,
was augenscheinlich über Korngrenzendiffusion nach außen drängt (weiße, strahlenförmige
Linien im Stahlmantel). Veränderungen im Si-Gehalt konnten im Kern nicht nachgewiesen
werden. Die Breite der Diffusionszone steigt von etwa b10mindif = 5 – 10 µm für t = 10 min in
b) auf b240mindif = 10 – 20 µm für t = 240 min in c) bis zu b168hdif = 300 µm für t = 168 h in
d) an. Für t = 240 min ist außerdem in Ansätzen und für t = 168 h eine deutliche Redu-
zierung der 1:13-Phase im Kern zu erkennen, die 1:13-Phase (hellgrau) zersetzt sich in ein
grob lamellares Gefüge aus La-reicher (weiß) und Fe-reicher (dunkelgrau) Phase. Darüber
hinaus ist in der La-reichen Phase Ni und in der Fe-reichen Phase Cr vorzufinden. Es ist
anzunehmen, dass einerseits der durch den Stahlmantel wirkende Überschuss an Fe und
andererseits Cr und Ni durch die Bildung stabilerer Phasen die Zersetzung der 1:13-Phase
fördern.
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Abbildung 6.3.2: SEM- und EDX-Untersuchungen an PIT 1 -Drähten. Die Abbildungen a) bis d) zeigen
den Übergangsbereich vom Kern zur Hülle verschiedener Wärmebehandlungszustände. Mit zunehmender
Glühdauer t bildet sich eine markante Diffusionszone aus. Die zwei EDX-Linienscans mit den dazuge-
hörigen SEM-Bildern der Zustände umgeformt in e) und geglüht für t = 240 min in f) dokumentieren
die elementaren Veränderungen für La, Cr und Ni im Übergangsbereich. In e) und f) beschreiben die
gelben Pfeile den Pfad der EDX-Linienscans. Wenn nicht anders bezeichnet, gilt der Maßstab aus a).
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6.3.3 Ergebnisse der SEM- und EDX-Untersuchungen an PIT 2C
Die SEM- und EDX- Untersuchungen an PIT 2C-Drähten ist in Abbildung 6.3.3 gezeigt. In
a) ist das gepresste, vorlegierte La-Fe-Co-Si-Ausgangspulver gezeigt, dass wesentlich gröbe-
re Partikel als der umgeformte Zustand in b) aufweist – die Mikrostuktur des verwendeten
Pulvers wird also durch die Umformung deutlich feiner. Die verfeinerte Mikrostruktur hat
vermutlich einen positiven Effekt auf die Wärmebehandlung, da Diffusionswege der Fest-
phasenreaktion kurz sind, und verkürzt, neben dem an sich geringen Drahtquerschnitt, die
Temperaturhaltezeit. Das Ausgangspulver besteht aus drei Komponenten, einer La-reichen
(weiß) und zwei Fe-reichen (hellgrau und dunkelgrau) Legierungen, welche mittels EDX-
Punktscans zu den elementaren Zusammensetzungen La26Fe33Si21Co20, La7Fe66Si8Co19
und Fe95Co5 identifiziert wurden. Schon eine kurze Wärmebehandlung von t = 10 min
verändert das Gefüge des Kerns grundlegend und lässt eine weitreichende Matrix aus
La(Fe,Co,Si)13-Phase (hellgrau) mit einer fein verteilter La-reichen Phase (weiß) und et-
was gröberen Fe-Körnern (dunkelgrau) erkennen, siehe Abbildung 6.3.3 c. Mit einer län-
geren Glühzeit von t = 240 min verändert sich das Gefüge des Kerns nicht, siehe Abbil-
dung 6.3.3 d. Es wird jedoch schon nach kurzen Glühzeiten eine Diffusionszone zwischen
Kern und Hülle gebildet, die sich mit zunehmender Glühzeit von b10mindif = 5 – 10 µm auf
b240mindif = 20 µm ausdehnt. Die EDX-Linienscans in e) und f) ähneln denen von PIT 1,
durch thermische Aktivierung diffundieren Cr und Ni in den Kern hinein und beginnen
die La(Fe,Co,Si)13-Phase zu zersetzen (in eine La- und Fe-reiche Phase).
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Abbildung 6.3.3: SEM- und EDX-Untersuchungen an PIT 2C -Drähten. Abbildung a) zeigt das vorlegier-
te La-Fe-Co-Si-Ausgangspulver und die Abbildungen b) bis d) zeigen den Übergangsbereich vom Kern
zur Hülle verschiedener Wärmebehandlungszustände. Mit zunehmender Glühdauer t bildet sich eine
Diffusionszone aus. Die zwei EDX-Linienscans mit den dazugehörigem SEM-Bildern der Zustände um-
geformt in e) und geglüht für t = 240 min in f) dokumentieren die elementaren Veränderungen für La, Cr
und Ni im Übergangsbereich. In e) und f) beschreiben die gelben Pfeile den Pfad der EDX-Linienscans.
Für b) bis d) gilt der Maßstab aus a) und für f) der Maßstab aus e).
Abschnitt 6.4 – Zusammenfassung – Magnetokalorische Drähte 107
6.4 Zusammenfassung – Magnetokalorische Drähte
Durch Anwendung des PIT-Verfahrens war es erstmalig möglich magnetokalorische Kom-
positdrähte mit einem Kern aus La(Fe,(Co),Si)13 und einer Hülle aus rostfreiem Stahl
herzustellen. Die Hülle aus Stahl garantiert einen mechanischen und chemischen Schutz
des Kernmaterials bei der Anwendung des Drahthalbzeugs in magnetokalorischen Rege-
neratoren.
Durch Variation des Ausgangspulvers, des Pulverzustandes als loses Pulver bzw. kom-
pakte Zylinder und der Geometrie des Ausgangsrohres wurde das Verfahren dahingehend
optimiert Drähte mit geringem Defektanteil und hohem sowie gleichmäßigem Kernfüll-
grad zu erzeugen. Die Verwendung von duktilem, vorlegiertem La-Fe-Co-Si-Pulver hat
sich gegenüber der Verwendung von sprödem La(Fe,Si)13-Pulver für das PIT-Verfahren
als vorteilhaft herausgestellt, denn so konnten höhere Umform- und Füllgrade erreicht
werden. Die Kompaktierung des duktilem Pulvers zu Zylindern erhöhte zwar die initiale
Einfülldichte und damit den resultierenden Füllgrad sowie die Enddrahtlänge, allerdings
führen kegelförmigen Zylindern zu starken geometrischen Inhomogenitäten innerhalb der
Drähte. Unbearbeitete Zylinder führen zum frühzeitigem Materialversagen des Stahls und
damit zu einem geringerem Umformgrad. Die Verwendung von losem und per Hand ver-
dichtetem Pulver hat sich als unkomplizierte und zuverlässige Befüllmethode herausgestellt
und erzeugt nahezu fehlerfreie Drähte, die allerdings einen leicht reduzierten Kernfüllgrad
von etwa 52 – 55 vol% (ϕA = -3,6 / Ø = 1,1 mm) und eine geringere Länge aufweisen
als Drähte, die aus kompakten Zylindern hergestellt wurden (PIT 2C, 2D: 55 – 62 vol% /
ϕA = -3,6 / Ø = 1,1 mm). Die Befüllmethode könnte dahingehend verbessert werden,
dass anstatt von Zylindern kaltisostatisch gepresste Stäbe definierter Dichte verwendet
werden. Der erreichte Füllgrad liegt generell unterhalb des geometrisch bestimmten, theo-
retischem Maximums, da das eingefüllte Pulver eine Einfülldichte aufweist, die unterhalb
der Massivdichte des Kernmaterials liegt. Das Pulver wird zunächst verdichtet, weshalb die
angenommene Volumenkonstanz, zur Bestimmung des theoretisch, maximalen Füllgrads,
nicht gegeben ist. Die Umformung erzeugt im austenitischen Stahl verformungsinduzierten
Martensit, der durch eine Wärmebehandlung bei ϑ = 1050 ◦C für mindestens t = 10 min
in Austenit zurück umgewandelt werden kann. Der Kern wird durch die Umformung stark
deformiert und es sind zum Teil längere Glühzeiten von bis zu t = 60 min nötig, um
den MKE wiederherzustellen. Für Drahtgeometrien der Größenordnung Ø = 1 mm mit
spröden La(Fe,Si)13 als Kernmaterial wird eine Temperaturhaltezeit von t = 60 min und
mit duktilem, vorlegiertem La-Fe-Co-Si-Pulver als Kernmaterial eine Temperaturhaltezeit
von t = 30 min empfohlen. Die Verwendung von vorlegiertem La-Fe-Co-Si-Ausgangspulver
löst bei der Wärmebehandlung eine Festphasenreaktion aus, welche die magnetokalorische
1:13-Phase bildet. Die magnetokalorischen Eigenschaften können damit zu 100% wieder-
hergestellt werden. Der MKE eines PIT-Kompositdrahtes ist entsprechend auf den realen
Kernvolumenanteil reduziert. Bei der Wärmebehandlung bildet sich eine Diffusionszone
zwischen Kern und Hülle aus, die mit längerer Glühdauer wächst.
Das PIT-Verfahren, angewendet auf magnetokalorische Funktionsmaterialien, bietet noch
Optimierungspotential. So könnten höhere Füllgrade und dünnere Wandstärken erreicht
werden, wenn das Verhältnis von Außen- zu Innendurchmesser des Ausgangsrohres weiter
gesenkt wird. Es sollten gleichzeitig geringere Rohrstartdurchmesser gewählt werden, um
die Umformschritte und den Umformgrad zu reduzieren. Zum Beispiel könnten 80 vol%
108
Kapitel 6 – Entwicklung eines Verfahrens zur Herstellung magnetokalorischer
Drähte
bzw. 90 vol% Füllgrad mit einem Rohr mit einem Außendurchmesser Da = 4 mm und ei-
nem Innendurchmesser Di,80 vol% = 3,6 mm bzw. Di,90 vol% = 3,8 mm angestrebt werden.
Dabei wäre zu bedenken, dass ein Draht mit Enddurchmesser D = 1 mm und 90 vol%
Füllgrad eine Wandstärke von lediglich 25 µm aufweisen würde und möglicherweise nicht
genügend mechanischen oder chemischen Schutz bietet. Unabhängig vom angestrebten
Füllgrad, können bei der Wahl von geringeren Rohrstartdurchmessern Da theoretisch auch
dünnere Enddurchmesser erreicht werden, indem des Umformvermögen voll ausgeschöpft
wird. Möglicherweise könnten auch definierte Zwischenglühungen nach einem bestimmten
Umformgrad das Material ausreichend entspannen, um die Umformung anschließend fort-
zusetzen zu können.
Neben La(Fe,(Co),Si)13 als magnetokalorisches Material könnten auch Gd, zumindest als
Vergleichsmaterial, oder (Mn,Fe)2(P,Si) für das PIT-Verfahren geeignet sein. Rostfreier
austenitischer Stahl weist ein geeignetes Umformvermögen, geringe Kosten und eine ho-
he Korrosionsbeständigkeit auf, zeigt jedoch nur eine geringe Wärmeleitfähigkeit. Andere
geeignete Rohrmaterialien könnten z.B. rostfreie ferritische Stähle, Messing- und Nickelle-
gierungen oder Niob sein. Die besondere Herausforderung bei der Materialauswahl besteht
darin eine Materialkombination von Hülle und Kern zu finden, die eine möglichst ähnliche
Wärmebehandlung erfordern und nicht bzw. langsam miteinander reagieren.
Das PIT-Verfahren verarbeitet das Material im Vergleich zu anderen Beschichtungsverfah-
ren, wie z.B. ein Schmelzüberzug, eine elektrochemische Deposition, eine chemische oder
physikalische Gasphasenabscheidung, höchst effizient und zuverlässig, da der filigrane, fra-
gile magnetokalorische Kern erst während der Umformung gebildet wird und gleichzeitig
die ganze Zeit über durch den Mantel geschützt ist. Die anderen Beschichtungsverfahren
benötigen den zu beschichtenden magnetokalorischen Kern als Ausgangsgeometrie, die ei-
nerseits schwierig herzustellen und andererseits sehr zerbrechlich ist.
Ein alternatives Umformverfahren zum Drahthämmern ist das Drahtziehen. Beim Draht-
ziehen wird der Durchmesser eines Rundstabs ebenfalls zeitintensiv inkrementell verjüngt.
Dabei wird der Stab durch mehrere Ziehsteine mit unterschiedlicher Lochgröße gezogen.
Die Kraft zur Umformung wirkt beim Ziehen hauptsächlich axial und beim Hämmern ra-
dial, weshalb beim Drahtziehen in Kombination mit dem Ziehstein eine erhöhte Gefahr
der Hüllenbeschädigung, z.B. einer Abschälung, besteht.
Die Frage nach der Produktivität und Wirtschaftlichkeit des demonstrierten Verfahrens
bezüglich einer kontinuierlichen Drahtproduktion gegenüber anderen Verfahren konnte im
Rahmen dieser Arbeit nicht abschließend geklärt werden. Es muss klar gesagt werden,
dass die präsentierten Drähte weiterhin Prototypen sind und einer manufakturähnlichen
Fertigung entstammen. Wie bereits erwähnt, ist eine Optimierung und Effektivierung des
Verfahrens denkbar, wenn z.B. andere Rohrstartdimensionen und vorkompaktierte Füll-
stäbe verwendet werden. Es ist auch denkbar, dass alle Schritte zur Drahtherstellung, also
die Rohrbefüllung, die inkrementelle Umformung und abschließende Wärmebehandlung, in
einer Produktionsstraße vereint werden, die einen kontinuierlichen Draht fördert. Die Pro-
duktivität der Umformung hängt im Wesentlichen vom Vorschub und der Anzahl nötiger
Umformschritte bzw. verfügbaren Umformmaschinen ab. Die Produktivität der Wärme-
behandlung hängt empfindlich vom Ofentyp ab und große Spezialöfen oder kontinuierlich
betriebene Durchlauföfen sind sicher am Besten geeignet, die jedoch in der Anschaffung
und im dauerhaften Betrieb teuer sind.
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Die hergestellten Drähte sind Halbzeuge mit denen sich magnetokalorische Regenerato-
ren konstruieren lassen, vor allem hexagonal oder kubisch angeordnete Drahtbündel, Sieb-
oder Nadelstrukturen. Für einen typische Regenerator mit einem geringen Volumen von
1 × 2 × 3 cm3 werden, je nach Anordnung, etwa 5 bis 7 m Draht (Ø = 1 mm) benötigt.
Die Verwendung von Verbundmaterialien bei der Fertigung von Regeneratoren bietet die
Vorteile des mechanischen und chemischen Schutzes des Funktionsmaterials durch einem
zweiten Werkstoff, meist Polymere oder Metalle. Dabei ist der Anteil des aktiven ma-
gnetokalorischen Materials gegenüber einer massiven Struktur reduziert. Die mit Drähten
konkurrierenden Halbzeuggeometrien sind beschichtete Partikel bzw. Kugeln [13, 135, 143]
oder Partikel-Matrix-Kompositplatten [14, 95–97]. Der Anteil an Sekundärwerkstoff bei be-
schichteten Partikeln liegt für Polymerzusätze typischerweise bei etwa 5 m% bzw. 25 vol%,
siehe Unterabschnitt 3.1.2, wird aber in [96] für Metallzusätze mit einem theoretischen
Minimum von etwa 5 vol% angegeben. Bei Partikel-Matrix-Kompositplatten beträgt der
Anteil an Sekundärwerkstoff in der Regel etwa 40 – 55 vol% [14] und wird in [96] mit einem
theoretischen Minimum von 25 vol%, zur Fertigung vollständig dichter Platten mit bimo-
daler Partikelgrößenverteilung, angegeben und experimentell erreicht. Die in dieser Arbeit
demonstrierten Kompositdrähte zeigen einen vergleichbaren Anteil des Sekundärwerkstoffs
von etwa 40 – 45 vol% und die Drähte sind damit, auch in Anbetracht weiterer möglicher
Optimierungsmaßnahmen, durchaus konkurrenzfähig zu Kompositplatten.
Durch die Möglichkeit konventionelle Kompositplatten zusätzlich mit einem Oberflächen-
profil prägen zu können oder die Querschnittsform von Kompositdrähten zu variieren, ist
die Vielfältigkeit der Anordnungs- und Gestaltungsmöglichkeiten beider Halbzeuggattun-
gen – Platten und Drähte – gleichermaßen hoch. Die Notwendigkeit der Durchströmbarkeit
eines Regenerators erfordert eine Porosität, welche durch die Anordnung der Halbzeug-
elemente variiert werden kann. Die minimale Porosität einer Plattenanordnung liegt bei
0 vol% und die einer Drahtanordnung bei etwa 9 vol%. Bei gleichartig großen Porenräumen
von Platten- bzw. Drahtanordnungen und unter der Annahme ähnlicher Strukturgrößen,
kann bei Drahtelementen aufgrund der Oberflächenkrümmung von einer insgesamt höhe-
ren Oberfläche zum Wärmeaustausch ausgegangen werden. Die Porosität eines Regenera-
tors bildet ein Kanalnetzwerk, in dem ein Wärmeaustauschmedium fließt. Der Wärmeaus-
tausch und -transport wird auch von der Konvektion, also der Fließgeschwindigkeit und der
Durchflussrate, des Mediums in einem Kanalnetzwerk bestimmt. Die Kanalform bzw. Ka-
nalnetzwerkanordnung, z.B. der Kanalquerschnitt und -verlauf, und die damit auftretende
Reibung mit dem Medium ist eine Konsequenz der Halbzeuggeometrie und -anordnung.
So zeigt die augenscheinlich günstigste Anordnungsmöglichkeit der Drähte als hexagonal
bzw. quadratisch geschichtetes Drahtbündel mit geringer Porosität einen sternförmigen
Kanalquerschnitt. Der Durchfluss und Wärmeaustausch ist in den Ecken des sternförmi-
gen Kanalquerschnitts aufgrund von hohen Scherkräften behindert [188]. Eine weniger
dicht gepackte Anordnung könnte diesen Nachteil möglicherweise kompensieren.
Am aussichtsreichsten ist eine aufrechte Anordnung der Drähte als Nadelbett, denn diese
Struktur zeigt einzigartige Vorteile, z.B. die ausbleibenden Wärmeleitung innerhalb der
Struktur entlang der Durchflussrichtung und die damit verbundenen reduzierten Wär-
meverluste. Auch die Möglichkeit mehrere Drahtsorten mit unterschiedlichem Tt produ-
zieren zu können, stellt eine einfache Montage einer Tt-Kaskade in Aussicht, was eben-
falls als Vorteil eines Nadelbetts zu nennen ist. Mit Hilfe des PIT-Verfahrens lassen sich
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Nadelanordnungen mit La(Fe,(Co),Si)13 als aktives Material erstmals effektiv, also oh-
ne abrasive Verarbeitungsmethoden, fertigen. Zueinander versetzte Nadelreihen entlang
der Durchflussrichtung ermöglichen eine hohe Konvektion des Wärmeaustauschmediums
durch ständige Umlenkung des Mediums bei gleichzeitig hohen Fließgeschwindigkeiten
und Durchflussraten [89]. Die Effektivität von Nadelbetten, im Vergleich zu anderen Re-
generatorgeometrien, wurde anhand von Gd-Strukturen bereits gezeigt [93]. Geometrische
Verbesserungen, wie dünnere Drähte mit stromlinienförmigen Drahtquerschnitt, könnten
die Vorteile von Nadelbetten weiter fördern.
Kapitel 7
Zusammenfassung
Die vorliegende Dissertation befasst sich mit Fragestellungen hinsichtlich des Aufbaus,
der mechanischen Langzeitstabilität und der Fertigung von magnetokalorischen Regene-
ratoren aus (Mn,Fe)2(P,Si)- und La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen. Die einzelnen Teile dieser
Arbeit werden separat in ihren jeweiligen Kapiteln abschließend diskutiert und zur aktu-
ellen wissenschaftlichen Literatur in Bezug gesetzt. Im Folgenden werden die wichtigsten
Ergebnisse der Arbeit aufgeführt.
7.1 Pulverbasierte (Mn,Fe)2(P,Si)-Regeneratoren
Der erste Teil der Forschungsarbeit untersucht den Aufbau von industriellen Prototypen
pulverbasierter (Mn,Fe)2(P,Si)-Regeneratoren der Firma BASF mittels Röntgencompu-
tertomographie (XCT). XCT eignet sich gut, um den Prozess der Prototypenentwick-
lung zu begleiten und liefert einzigartige Einblicke in den inneren Aufbau der Materi-
alkomponenten und Bauteile. Im Verlauf des Industrieprojektes konnte die Qualität der
Schüttbetten durch die Analyse mit XCT deutlich verbessert werden, auch wenn die Pro-
zessveränderungen selbst durch BASF vorgenommen wurden und der Geheimhaltung un-
terliegen. So wurden zum Beispiel anfangs auftretende Polymercluster, die Fluidkanäle
blockieren und den Durchfluss behindern, mit XCT sichtbar gemacht und bis zum Ende
des Projektes vollständig unterbunden. Auch die zerstörungsfreie Charakterisierung der
verwendeten Pulver, die oft voneinander abweichende Partikelgrößenverteilungen oder in-
nere Poren zeigen, hat sich als vorteilhaft herausgestellt, um entsprechende Zulieferfirmen
zur Nachbesserung ihrer Fertigungsprozesse zu bewegen. Für das Projekt wurden zahl-
reiche 3D-Bildanalysemethoden und statistische Auswertungen entwickelt, unter anderem
die Quantifizierung der offenen und geschlossenen Porosität, die statistische Verteilung
der Partikelgröße, -form oder -lage, sowie von Rissen. Das Pulverhaufwerk wird durch ein
Polymer zusammengehalten, dass aufgrund der stark unterschiedlichen Absorptionseigen-
schaften zu (Mn,Fe)2(P,Si) und der Verteilung als dünne Schicht auf der hohen Oberfläche
der Partikel nicht mit XCT detektiert werden kann. Das zeigt, dass hochauflösende XCT
als alleinige Analysemethode von Bauteilen nicht ausreichend ist, sondern als komplemen-
täres Verfahren zu verstehen ist, die andere Analysemethoden ergänzt aber nicht ersetzt.
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Die Detektion von geordneten Tt-Pulverschichten in (Mn,Fe)2(P,Si)-Regeneratoren ist kom-
pliziert, da sich die chemische Zusammensetzung der Tt-Schichten ähnelt und kein Rönt-
genabsorptionskontrast festzustellen ist. Eine Differenzierung von Tt-Schichten anhand von
strukturellen Unterscheidungsmerkmalen, z.B. des Pulverfeinanteils oder der Anzahl in-
nerer Poren einer Tt-Pulvercharge, ist möglich, aber in Anbetracht dessen, dass „Fehler“
als Markierungen genutzt werden, nicht zuverlässig reproduzierbar. Eine Markierung von
Tt-Schichten mit einem Festkörperkontrastmittel, z.B. Eisenpulver mit geeigneter Grö-
ßenverteilung, hat sich als sehr zuverlässige Methode zur Schichtdetektion herausgestellt,
jedoch mit dem Nachteil, den Anteil magnetokalorisches Material in einer Schicht zu re-
duzieren und mit Eisen zu substituieren.
Bei der Herstellung der Pulverschüttbetten mit einer definierten mittleren Dichte werden
unterschiedliche Pulverchargen mit spezifischer Umwandlungstemperatur Tt inkrementell
in ein Gehäuse eingefüllt und glatt gezogen bzw. leicht angepresst, was mindestens ei-
ne geordnete Partikellage an jeder einzelnen Tt-Schichtgrenzflächen erzeugt, die eine er-
höhte mittlere Dichte aufweist. Die nachfolgende Schicht wird zunächst „locker“ auf die
geordnete Partikellage geschüttet, was wiederum einen Bereich geringerer mittlerer Dich-
te erzeugt. Der Herstellungsprozess induziert also charakteristische Dichte- bzw. Porosi-
tätsvariationen, die mittels axialer Flächenporositätsbestimmung in XCT-Scans entlang
der Schichtstapelrichtung detektiert werden können und somit eine Lokalisierung der Tt-
Schichtgrenzflächen zulassen. Das funktioniert jedoch nur bei planen Schichtgrenzflächen
und einer entsprechend dazu orthogonalen Ausrichtung der Porositätsabtastrichtung. Das
heißt, wenn keine Porositätsvariationen auftreten oder weniger als erwartet, dann ist die
Wahrscheinlichkeit hoch, dass Schichten schief ausgerichtet oder miteinander vermischt
sind.
Weiterführend wurde ein magneto-optischer Versuchsaufbau realisiert, mit dem ma-
gnetische Wechselwirkungsprozesse von Partikeln untereinander und von benachbarten
Tt-Schichten in pulverbasierten (Mn,Fe)2(P,Si)-Regeneratoren untersucht werden sollten.
Dafür wurde ein Peltierelement zur Temperaturregelung und eine magneto-optische Indi-
katorschicht (MOIF) verwendet. Das so aufgezeichnete Bildmaterial zeigt (Mn,Fe)2(P,Si)-
Partikel, die temperaturabhängig in den para- bzw. ferromagnetischen Zustand (oder um-
gekehrt) wechseln. Diese Vorgänge können ortsaufgelöst registriert und statistisch ausge-
wertet werden. Zunächst wurde eine einzelne Pulvercharge mit einem nominellen Tt analy-
siert, um den Versuchsaufbau zu verifizieren. Die sich ergebende Umwandlungsstatistik der
magnetischen Partikel deckt sich mit integralen Magnetisierungsmessungen der gleichen
Probe im Magnetometer, wenn die Messdaten der Umwandlung nicht nur auf die Umwand-
lungstemperatur Tt reduziert werden. Durch mathematischer Faltung einer charakteristi-
schen, vollständigen MOIF-Grauwertekurve eines Partikels mit der Umwandlungsstatistik
aller beobachteten Partikel, ergibt sich eine fast deckungsgleiche Kurve der integralen
Magnetisierungsmessung. Die Umwandlungstemperaturen, ermittelt aus MOIF-Versuchen
und konventioneller Magnetometrie, stimmen überein. Aus den MOIF-Versuchen kann ab-
geleitet werden, dass der Anstieg der thermischen Hysterese von der Tt-Verteilung in einer
Pulvercharge abhängt und entsprechend eng gewählt werden muss, um das magnetische
Umwandeln in einem schmalen Temperaturbereich zu gewährleisten. Das ist weniger eine
Wechselwirkung der Partikel untereinander, sondern vielmehr eine Folge des klassischen
Superpositionsprinzip.
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Eine Tt-Verteilung tritt auch in einzelnen Tt-Schichten mehrlagiger (Mn,Fe)2(P,Si)-Regene-
ratoren auf. Die Tt-Schichten haben untereinander einen nominellen Tt-Abstand, der klei-
ner ist als die Tt-Verteilung innerhalb einer Schicht. Das führt dazu, dass die Schichten
nicht diskret umwandeln, sondern kontinuierlich über alle Schichten hinweg.
Abschließend zu den magneto-optischen Versuchen wurden temperaturabhängige, hochauf-
lösende Aufnahmen von Einzelpartikeln erstellt. Ein einzelnes Partikel kann sich, je nach
Fragmentierung durch den intrinsischen „Virgin Effekt“ von (Mn,Fe)2(P,Si), in mehrere
Fragmente aufteilen, die wiederum eine (enge) Tt-Verteilung aufweisen und separat um-
wandeln. Fragmente, die noch nicht vollständig abgetrennt sind, wandeln verzögert um, da
die Phasenfront zwischen einem ferro- und paramagnetischen Bereich an Rissen blockiert
wird.
7.2 La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen zur Anwendung in magne-
tokalorischen Regeneratoren
Der zweite Teil dieser Arbeit behandelt La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen, einerseits deren me-
chanische Festigkeit und andererseits die Verarbeitung von Pulvern mit dem sogenannten
PIT-Verfahren zu magnetokalorischen Kompositdrähten.
Die mechanische Festigkeit von LaFe11,2Si1,8 wurde auf unterschiedlichen Längenska-
len mittels globalen Druckversuchen und lokalen Härtemessungen systematisch evaluiert.
Globale Prüfmethoden an Massivproben sind zur Bestimmung der intrinsischen Festigkeit
der intermetallischen 1:13-Hauptphase ungeeignet, da das Versuchsergebnis maßgeblich
vom Anteil innerer Defekte, wie Sekundärphasen, Mikrorisse oder Poren, beeinflusst ist.
Es wurden Proben mit unterschiedlichen Aspektverhältnissen (bei gleicher Grundfläche)
und Volumina geprüft. Große Proben versagen deutlich häufiger und bei geringeren Span-
nungen als kleine Proben. Das lässt auf einen Volumeneffekt schließen, der sonst für Kera-
miken typisch ist. Die beobachteten Bruchspannungen liegen zwischen σ = 180 – 620 MPa,
weshalb für die Beschreibung der Festigkeitswerte von La(Fe,Si)13-Legierung eine Weibull-
verteilung herangezogen wurde. Charakteristische Bruchspannungen der Druckversuche
liegen zwischen σ0 = 400 – 560 MPa mit einem niedrigen Weibullmodul m = 3 – 6, was das
unzuverlässige Bruchverhalten der La(Fe,Si)13-Legierung attestiert.
Mit gezielten Vickershärteeindrücken wurde die Rissausbreitung in der 1:13-Phase und
die Interaktion von Rissen mit Sekundärphasen untersucht. Risse verlaufen in der 1:13-
Phase gemischt inter- und transkristallin und werden an der duktilen α-Fe Sekundärphase
aufgehalten. α-Fe nimmt die Rissenergie unter Deformation auf, was mit auftretenden
Scherbändern in α-Fe belegt werden kann. An der Phasengrenze der 1:13-Phase zur zwei-
ten Sekundärphase La1Fe1Si1 sind bereits von Beginn an Mikrorisse vorzufinden, welche
vermutlich als Startpunkte für Makrorisse wirken und das fatale Versagen des Gefüges un-
ter Belastung fördern. Unter werkstoffwissenschaftlichen Gesichtspunkten sollte also zur
Festigkeitssteigerung des Gefüges die La-reiche La1Fe1Si1-Phase unterdrückt und die α-
Fe-Phase vermehrt werden. Dafür müsste der Legierung ein nicht stöchiometrischer Über-
schuss an Fe zugegeben werden, wobei aber damit zu rechnen ist, dass der Anteil der
magnetokalorisch aktiven 1:13-Phase sinkt.
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Lokale Vickers- und Nanoindentations-Härtemessungen sind weniger von inneren Defek-
ten beeinflusst als z.B. Druckversuche, da ein wesentlich kleineres Probenvolumen geprüft
wird. Dennoch lässt sich mit sinkender Indentationstiefe eine steigende Härte beobach-
ten und lokale Prüfmethoden unterliegen offenbar ebenfalls einem Eindruckgrößeneffekt
bzw. einem mäßigen Volumeneffekt. Der Effekt ist mäßig, weil die Messwerte einer Här-
temessung eine engere Verteilung aufweisen als z.B. Druckversuche. Die Härte sinkt von
H100 nmnano = 14,8 GPa über H1000 nmnano = 10 GPa auf HV = 680 HV 0,3 (∼ 6,7 GPa). Der loka-
le E-Modul der 1:13-Phase beträgt E100 nmlokal (1:13) = 176 ± 6 GPa, wohingegen der globale
E-Modul, bestimmt aus den Druckversuchen, mit EDruckglobal = 97 ± 23 GPa für massive Pro-
ben niedriger liegt. Diese Diskrepanz zeigt, wie ungeeignet Prüfungen der Festigkeit von
La(Fe,(Co),Si)13-Legierungen an großen Proben sind.
Die lokalen Härtewerte lassen eine Abschätzung der intrinsischen Festigkeit der 1:13-Phase
von 2 GPa zu. Damit und mit dem lokalen E100 nmlokal (1:13) lässt sich die Rissbildung, die bei
thermischer Zyklierung von La(Fe,Si)13 auftritt, erklären. Die Volumenspannung σV , die
am magnetischen Phasenübergang auftritt, ist von der Volumenänderung ∆V der Ele-
mentarzelle abhängig und σV ist für Proben mit geringen Si-Gehalt und hohem ∆V
σV > 2 GPa und für Proben mit hohem Si-Gehalt und geringer ∆V σV < 1,1 GPa. Das
heißt, σV von Proben mit geringem Si-Gehalt übersteigt die intrinsische 1:13-Festigkeit,
weshalb solche Legierungen unter ständig induziertem Phasenübergang katastrophal ver-
sagen. Wohingegen σV von Proben mit hohem Si-Gehalt weit unterhalb der intrinsischen
1:13-Festigkeit liegen und in thermischen Zyklierungsversuchen nicht fragmentieren. Das
bestätigt die Beobachtungen von Zyklierungsversuchen an La(Fe,Si)13-Proben mit unter-
schiedlichem Si-Gehalt. Kenntnisse der intrinsischen 1:13-Festigkeit wurden somit erstmals
mit der Langzeitstabilität der Legierung in Verbindung gebracht.
Mit dem „Powder In Tube“ Verfahren wurden neuartige magnetokalorische Kompo-
sitdrähte mit einem La(Fe,Co,Si)13-Kern und einer Hülle aus rostfreiem Stahl hergestellt.
Dafür wurde ein Stahlrohr mit vorlegiertem La-Fe-Co-Si-Pulver gestopft und der Durch-
messer mittels Rundhämmern inkrementell verringert. Der maximal mögliche Umformgrad
dieser Materialkombination ist vom Verhältnis von Stahl zu La-Fe-Co-Si-Pulver und der
Pulvereinfülldichte abhängig und lag zwischen ϕA = -3,1 bis -4,0. Eine abschließende kur-
ze Wärmebehandlung, mit t = 30 min bei ϑ = 1050 ◦C und anschließender Abschreckung
in Wasser, entspannt die umgeformte Stahlhülle und bildet die magnetokalorische 1:13-
Phase in einer Festphasenreaktion. Da die 1:13-Phase neu gebildet wird, entspricht der
MKE zu fast 100% dem Referenzwert einer nach Literatur- bzw. Herstellerangaben gesin-
terten Pulverprobe und ist nur geringfügig durch Verspannungen des Materialverbundes
oder Diffusionsprozessen zwischen Kern und Hülle beeinflusst. Im Gegensatz dazu, ist der
MKE von genutzten, nicht vorlegierten 1:13-Pulvern nach der Wärmebehandlung redu-
ziert.
Die Verwendung von kompakten La-Fe-Co-Si-Pulverzylindern definierter Dichte haben sich
nicht als vorteilhaft herausgestellt. Zwar ist der resultierende Kernvolumenanteil gegenüber
per Hand gestopften Rohren leicht erhöht, jedoch ist der enorme Mehraufwand zur Herstel-
lung von Zylindern damit nicht zu rechtfertigen. Gegebenenfalls ist diese Schlussfolgerung
zu überdenken, wenn kaltisostatisch gepresste La-Fe-Co-Si-Stäbe als Füllmaterial genutzt
werden würden. Bis dahin wird zur Reproduktion magnetokalorischer Drähte empfohlen,
das Pulver im Rohr manuell per Hand zu verdichten.
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Die Drähte haben einen minimalen Durchmesser von Ø = 1,1 mm und einen Kernfüllgrad
von bis zu 60 vol%, womit die minimale Stahlwandstärke etwa 130 ± 10 µm beträgt. Der
Anteil des magnetokalorischen Materials der Drähte liegt in einem ähnlichen Bereich wie
andere Halbzeuggeometrien, z.B. Platten aus polymergebunde Pulvern. Das Drahthalb-
zeug ermöglicht es, magnetokalorische Regeneratoren zu fertigen, die vorher nicht oder
nur mit abrasiven Verarbeitungsmethoden herstellbar waren, z.B. aufrecht stehende Na-
delgeometrien oder Drahtbündel mit Kanälen von geringem hydraulischen Durchmesser.
Die rostfreie, austenitische Stahlhülle bietet einen grundlegenden chemischen Schutz und
eine mechanische Stabilisierung für den dauerhaften Einsatz der Drähte als Regenerator
in einer magnetokalorischen Kältemaschine mit flüssigem Wärmeaustauschmedium.
Magnetokalorische Materialien können nicht nur für Kühlsysteme, wie z.B. Kühlschränke,
Klimaanlagen oder Temperaturstabilisierungsgeräte, verwendet werden. Materialien mit
MKE sind derzeit die einzigen bekannten Stoffe, die auch magneto-thermische Eigenschaf-
ten bei Raumtemperatur zeigen, also eine starke temperaturabhängige Magnetisierungs-
änderung aufweisen. Das ermöglicht den Einsatz der Materialien in thermomagnetischen
Generatoren (TMGs), die Abwärme der Größenordnung bis 100◦C nutzen, um thermische
in elektrische Energie zu konvertieren [189]. In TMGs dient das magnetokalorische Mate-
rial als magnetischer Schalter, der durch ein kaltes oder heißes Fluid getriggert wird. Auch
hier muss das Material also chemischen und mechanischen Einflüssen widerstehen. Die in
Kapitel 6 präsentierten Drähte sind für solche Zwecke prädestiniert.
Die vorliegende Arbeit stellt mit dem PIT-Verfahren eine neue, vielversprechende Metho-
de zur Herstellung von magnetokalorischen Drahthalbzeugen vor, die vermutlich auch auf
andere Materialsysteme, wie (Mn,Fe)2(P,Si) als Kernmaterial oder Cu, Ti bzw. Nb als Hül-
lenmaterial, übertragbar ist. Eine Weiterentwicklung des Verfahrens auf Basis der in dieser
Arbeit gewonnenen Erkenntnisse stellt außerdem dünnere Drähte mit höherem Füllgrad
in Aussicht, wenn z.B. geringere Startdurchmesser und Wandstärken des Rohrs gewählt
werden. Die Parameterlücke, bezüglich des optimalen Druckabfalls und Wärmeaustauschs
in magnetokalorischen Wärmepumpen, die sich zwischen konventionellen Regeneratorgeo-
metrien (Schüttbetten und Platten) aufspannt, konnte erfolgreich geschlossen werden. Es
stehen nun geeignete und vergleichsweise einfach herstellbare Halbzeuge zur Verfügung,
um die Vielfalt der möglichen Regeneratorgeometrien zu erweitern und zukünftige magne-
tokalorische Kältemaschinen effizient zu gestalten.
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Anhang
Anhang A befasst sich mit allgemeinen Anhängen dieser Arbeit. Anhang B beschreibt
ausschließlich den digitalen Anhang dieser Arbeit auf der beiliegenden DVD.
A Anhang A
Abschätzung der Polymerschichtdicke
Mit den gegebenen Größen eines typischen MnFePSi-Pulverschüttbetts lässt sich die Po-
lymerschichtdicke auf den sphärischen Partikeln abschätzen, siehe Gleichung 7.1. Es wird
angenommen, dass sich das Polymer gleichmäßig auf den Partikeln verteilt. Die Partikel-
größenverteilung wird vernachlässigt, weshalb ein Bereich smin = 5 µm bis smax = 7,5 µm









Tabelle A.1: Abschätzung der Polymerschichtdicke.
MnFePSi Polymer
Dichte ρ (g cm−3) 6,4 1,0
Massenanteil m (m%) 95 5
Volumenanteil V (vol%) ∼ 75 ∼ 25
Partikelradius r (µm) 50 bis 75 –










Abbildung A1: Kanalnetzwerk in magnetokalorischen Pulverschüttbetten. In Abbildung a) ist ein XCT-
Schichtbild eines Pulverschüttbetts am Übergang zum Probenhalter, also am äußersten Rand des Rege-
nerators, gezeigt. Die nicht mit Partikeln gefüllten Bereiche werden als Kanalnetzwerk interpretiert. In a)
markiert ein weißer Rahmen die Position von Abbildung b). In b) sind Bereiche A und B links und rechts
vom Kanal mit einem weißen Kreis markiert. Markierung A zeigt eine ordentliche, normale Anordnung
von Partikeln, wohingegen Markierung B einen Bereich zeigt, der deutlich mit ausgespülten Material
zugesetzt ist. Das ausgespülte Material besteht mutmaßlich aus Polymer oder Partikelfragmenten.
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µ0H = 10 mT
Abbildung A2: MOIF-Versuch – Vergleich einer schnellen und langsamen Temperaturregelrate. Abgebil-
det ist der Grauwerteverlauf eines Partikels, welches im MOIF-Versuch einmal mit Ṫ = 5 K min−1 und
einmal mit Ṫ = 0,5 K min−1 gekühlt und geheizt wurde.
10 µm50 µm
a) b)
Abbildung A3: SEM-Detailaufnahme zu Unterabschnitt 4.2.3. In Abbildung a) ist das in Unterabschnitt
4.2.3 besprochene, magneto-optische untersuchte Partikel gezeigt. Der schwarze Rahmen kennzeichnet
die Position von Abbildung b) in a). In b) zeigt ein roter Pfeil auf einen Riss, der einen Bereich
des Partikelfragments abtrennt. Der abgetrennte Bereich wandelt im temperaturabhängigen, magneto-
optischen Versuch verzögert um.
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µ0H = 10 mTΔµ0H = 2 T
Temperatur T (K)
Abbildung A4: Magnetische Charakterisierung der mechanisch geprüften LaFe11,2Si1,8-Legierung [101].






















































Abbildung A5: Magnetische Charakterisierung der thermisch schnell zyklierten LaFe11,8Si1,2-Probe
(Stickstoffbad). Nach jeweils 50, 100 und 250 thermischen induzierten Phasenübergängen im Stickstoff-
bad wurde die isotherme Entropieänderung bestimmt. Selbstverständlich erfährt die Probe durch die
Magnetisierungsmessungen zur Entropiebestimmung weitere Phasenumwandlungen bzw. Zyklen, welche
aber nicht auf die thermische Zyklenanzahl angerechnet werden. Links sind außerdem XCT-Bilder der
Probe nach 50 und 250 Zyklen zu sehen.











Abbildung A6: Raumausfüllung von kompakten Pulverzylindern in einem PIT-Rohr. Es sind Rekon-
struktionen eines XCT-Scans als 3D-Darstellung gezeigt, wobei das Stahlrohr hellgrau transparent und
die Pulverzylinder blau eingefärbt sind. In Abbildung a) und b) ist das gefüllte PIT-Rohr des Versuchs
PIT 2C mit von Hand bearbeiteten, kompakten Zylindern und in Abbildung c) und d) ist das gefüllte
PIT-Rohr des Versuchs PIT 2D mit unbearbeiteten, kompakten Zylindern dargestellt. Das Stahlrohr hat
einen Außendurchmesser von 6 mm.
1 mm
Stahl La(Fe,Co,Si)13 - Kern
Abbildung A7: Wanddurchbruch des Kerns von PIT 2C. In der Abbildung ist ein Röntgenabsorptionsbild
von PIT 2C gezeigt, in der eine Stahleinschnürung zu sehen ist, weshalb das Kernmaterial nicht fließen
kann und durch die Wand bricht. Der rote Rahmen diente der Kontrasteinstellung des Röntgenbildes


































































































































































































µ0H = 10 mT
Temperatur T (K)


















1. Zyklus - T = 2,0 Kmin-1
2. Zyklus - T = 2,0 Kmin-1
3. Zyklus - T = 2,0 Kmin-1
4. Zyklus - T = 0,1 Kmin-1
µ0H = 10 mT
Abbildung A9: M(T )-Kurven von PIT 1 : Trainingseffekt nach dem 2. Zyklus (links) und Abhängigkeit
von der Temperaturregelrate (rechts).
40 m% 
= 42 vol%





























270 280 290 300 310 320 330 340 350
La(Fe,Co,Si)13
(1050°C, 240 min)

















Δµ0H = 2 T
57,5 m% 
= 60 vol%

















































Δµ0H = 2 T
Abbildung A10: Spezifische isotherme Entropieänderungen −∆siso von PIT 2B, 2D. Die Entropieände-
rungen −∆siso der Drähte in µ0H = 2 T werden einer Referenzprobe aus La(Fe,Co,Si)13-Ausgangspulver
(< 25 µm, gepresst, geglüht) und einem geglühten, isolierten PIT-Kern gegenübergestellt. Mittels XCT
bestimmte Kernvolumenanteile der Proben sind dem Einschub zu entnehmen.
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B Anhang B
Der vorliegenden Arbeit liegt eine DVD bei, auf der verschiedene MOIF-Videos abgelegt
sind. Die Videos können z.B. mit einem Computer mit Windows 10 Betriebssystem und der
frei erhältlichen Abspielsoftware VLC-Player wiedergegeben werden. Die Zuordnung der
Video-Dateinamen zu bestimmten MOIF-Versuchen kann Tabelle B.1 entnommen werden.
Tabelle B.1: Übersichtstabelle des digitalen Anhangs – MOIF-Videos.








(K) (K) (K min−1)
A1–a 2,5x 320 290 Kühlen 5 Live 10
A1–b 2,5x 290 320 Heizen 5 Live 10
B1–a 1,25x 310 285 Kühlen 5 Differenz 10
B1–b 1,25x 285 310 Heizen 5 Differenz 10
B2–a 1,25x 310 285 Kühlen 0,5 Differenz 30
B2–b 1,25x 285 310 Heizen 0,5 Differenz 30
C1–a 2,5x 305 285 Kühlen 5 Live 10
C1–b 2,5x 285 305 Heizen 5 Live 10
C2–a 2,5x 310 285 Kühlen 0,5 Live 30
C2–b 2,5x 285 310 Heizen 0,5 Live 30
C3–a 2,5x 310 285 Kühlen 0,5 Differenz 30
C3–b 2,5x 285 310 Heizen 0,5 Differenz 30
D1–a 10x 310 285 Kühlen 5 Differenz 10
D1–b 10x 285 310 Heizen 5 Differenz 10










D3–a 10x unddigitaler Zoom 310 285 Kühlen 5 Differenz 10
D3–b 10x unddigitaler Zoom 285 310 Heizen 5 Differenz 10
